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第１章  
序 論  
 
1.1 研究背景  
金属材料の特徴は，高い強度を有していることに加え，組織を制御
することで延性，靭性，熱的安定性など多様な性質を持たせることが
できる点にある．また，周期表を見てわかるように，自然界の大半は
金属原子から構成されており，我々の生活に不可欠な材料である．金
属材料における強度の強化方法としては，固溶強化，析出強化，転位
強化，結晶粒微細化強化が主としてあげられる [1]．その中で結晶粒微
細化強化は，Hall-Petch の式 [2,3]から経験的に理解されるように，結晶
粒の微細化に伴って単調に強度が増加し，多元素を添加する方法と比
べてリサイクル性に優れ，環境負荷低減をもたらすことから，近年の
構造用金属材料開発分野において非常に注目されている．そうしたこ
とから近年では，金属材料の組織を微細化する技術が飛躍的に発展し，
実験室レベルで容易に金属材料の微細化を行うことが可能となってお
り，その作製手法は大きく分けて二種類ある．一つ目は Top-down 法と
呼ばれ，強ひずみ加工 (Severe Plastic Deformation: SPD)に代表される手
法である [4]．この SPD として，HPT(High-Pressure Torsion), ECAP(Equal-
channel Angular Pressing), ARB(Accumulative Roll Bonding)法などが知
られ，いずれの方法もバルク試料に巨大ひずみが導入できるため結晶
粒をサブミクロンオーダーに超微細化できる [5-9]．しかしながら，加
工中に動的再結晶が生じるため， SPD による結晶粒微細化の限界は
100nm 程度であることが報告されている [10,11]．もう一方の手法は，
Bottom-up 法と呼ばれ，結晶粒が成長する過程で組織を制御すること
で，超微細な結晶粒を有した材料を得る方法である．電解析出法，ア
モルファスの結晶化法，ナノ粉末の固化成形法がその例であり，SPD で
は作製が困難であるシングルナノメートルから数百ナノメートルサイ
ズの結晶粒を有する材料の作製が可能である．これらの結晶粒微細化
法を用いて得られる材料は，その結晶粒径の大きさによって呼び方が
区別され，ここでは結晶粒径がシングルナノメートルから 100nm の材
料をナノ結晶材料，100nm から 1µm の材料を超微細粒材料，それ以上
の結晶粒径から構成される材料を粗大粒材料と称す．   
ナノ結晶材料や超微細粒材料は元素戦略上の観点から有望な材料で
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あるが，実用化を妨げる課題も存在する．これらの材料は，結晶粒径
の微細化に伴い粒界の体積率が急激に増加するため，粗大粒材料では
みられなかった特異的な力学的特性を示すことが多く報告されている．
例えば，粗大粒材料において報告されている Hall-Petch 曲線よりも降
伏強度が高くなる異常 Hall-Petch 現象 [12,13]， fcc 金属である純 Al で
は通常発現しない降伏点降下現象の発現 [13]，粗大粒材料よりも非常
に大きな降伏強度のひずみ速度依存性を示すこと [14-18]，結晶粒径が
10-20nm 以下の領域において，材料の強度が Hall-Petch の関係から外
れ，結晶粒径の減少に伴って軟化を示す Inverse Hall-Petch 現象 [19,20]
が報告されている．優れた特性を有するナノ結晶材料や超微細粒材料
を実用化するためには，これらのような現象が発現する原因を明確に
することが必要である．近年では，放射光施設を用いた X 線回折測定
や三次元アトムプローブトモグラフィ等の構造解析技術の発達によっ
て，ナノオーダーでの材料特性評価が可能となっている [21-23]．しか
しながら，現在の結晶粒微細化法は SPD を用いた方法が主流であるた
め，100nm 以下の結晶粒を有するナノ結晶材料に関する研究は十分に
報告されていない．よって SPD 以外の方法により作製したナノ結晶材
料に関する研究が求められている．以下では，ナノ結晶材料の作製事
例，電析 Ni-W 合金において実験的に得られている過去の研究報告，
そして本研究の目的について述べる．  
  
ナノ結晶材料の作製：アモルファスの結晶化法によるナノ結晶材料
の作製は，Fe 基アモルファス合金に Cu と Nb を添加し焼鈍すること
で，結晶粒径 10nm 程度のナノ結晶材料が得られており，この合金は
“FINEMET”と呼ばれ優れた軟磁性を示すことが報告されている [24]．
また近年では，アモルファス金属ガラスに HPT 加工を施すことによる
ナノ結晶材料の作製が報告されており，ナノ結晶がアモルファス母相
中に分散した状態で存在する [25]．しかしながら，この方法では HPT
加工の回転数の変化に伴う結晶粒径の変化はみられないため，任意の
結晶粒径に制御することが困難であると考えられる．ナノ粉末を固化
成型する手法により作製されたナノ結晶材料は，高強度であるが粉末
を高密度に固化することが困難なために欠陥が形成され，激しい脆化
を示すとされている [26]．一方で電解析出法は，高密度のナノ結晶材料
を比較的容易に作製することができる． fcc 純金属ではアルミニウム , 
銅 , ニッケルが電析により作製することができる．アルミニウムの還
元電位は水素発生の電位よりも卑であることから，水溶液からの電析
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は困難であるため，溶融電析により作製することができる．松井らは
ジメチルスルホン浴を用いてアルミニウムの電析材を作製しており，
結晶粒径約 40nm のナノ結晶 Al を得ることに成功している [27]．しか
しながら，この方法は電析浴が水分を含んではいけないため，浴管理
が難しいという問題点がある．ニッケルの還元電位は，アルミニウム
と同様に水素発生の電位よりも卑であるが，水溶液からの電析が可能
であり，浴管理も比較的容易である．また，電解浴に添加元素加え共
析させることによって，電析 Ni よりもさらに結晶粒径の小さな電析合
金や，結晶粒微細化の極限であるアモルファス合金の作製が可能であ
る [28-32]．したがって，Ni 系合金は浴管理や結晶粒径の制御が容易で
あることから，ナノ結晶材料の特性を評価するためにしばしば用いら
れている．   
 
電析 Ni-W 合金に関する研究報告：電解析出法を用いたナノ結晶 Ni
系合金に関する研究では，Ni-W 合金の材料特性が多く報告されている．
P. Choi らは，Ni-W 合金の熱安定性についてしらべており，Ni-18at. %W
合金は，熱処理により 700℃まで fcc 構造を維持し，その後 Ni4W の D1a
構造 (tI10, I4/m)となることを報告している [33]．A.S.M.A.Haseeb らは
MEMS に用いられている電析 Ni の代替材料として期待されている電
析 Ni-W 合金のトライボロジー性能についてしらべている [34]．電析
Ni-W 合金は電析 Ni より摩耗試験時の摩耗率が低くなり，これは W が
相手材のスチール球上に移着することで保護膜を形成し，損耗の減少
に寄与し，耐摩耗性が向上したと報告している．Ni-W 合金の結晶粒径
と強度の関係は多くの研究者によってしらべられており，結晶粒径の
減少に伴い強度は Hall-Petch の関係にしたがって増加するが，結晶粒
径が約 15nm まで微細化されると，強度が軟化する Inverse Hall-Petch
の関係が報告されている [19,20]．電析 Ni-W 合金の引張特性について
は次のような報告がなされている．山崎らは，Ni-22at. %W 合金はアモ
ルファス構造となり，2,900MPa の引張強度を示すが，ほとんど塑性変
形を生じることなく脆性的に破断すると報告している [32]．また Ni-
18.2at. %W 合金では，5-10nm 程度のナノ結晶が析出し，3,000MPa の
引張強度とわずかな 0.7%程度の塑性伸びを示し，さらに W 含有量の
低い Ni-14.4at. %W 合金では，2,900MPa の引張強度と 2%の塑性伸びを
示すことを報告している [35]．松井らは，W 含有量が 1.0-5.3at .%の Ni-
W 合金は 22-30nm の結晶粒から構成されるナノ結晶単相材であること
を報告しており，これらのナノ結晶 Ni-W 合金は 1,500MPa の引張強度
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と最大 13.4%の塑性伸びを示すことを報告している [36-38]．これらの
報告より，電析 Ni-W 合金における強度や延性は W 含有量，もしくは
W 含有量に伴って変化する結晶粒径と密接な関係を持つことが示唆さ
れている．過去に報告されている電析 Ni-W 合金における引張強度と
延性の関係を Figure 1.1 にまとめた．この図から，電析 Ni-W 合金の強
度と延性の間にはトレードオフの関係が成り立っているように見受け
られるが，電析 Ni-W 合金における延性は，単に W 含有量のみに支配
されるわけではないと著者らは考えている．松井らは電析 Ni-W 合金
における低い延性は，電流効率が低いことが原因であると考え，電流
効率を向上させることによって延性の改善を報告している [38]．電析
Ni-W 合金の電流効率は 60%以下であると報告されており [41-43]，電流
効率が低いと電析中に大量の水素が発生することによって，残留応力
の発生や電析欠陥が電析合金中に形成されるため，引張延性が低下す
ると考えている．藤田らの研究では，Ni-16.9at. %W 合金の引張特性に
ついてしらべており，引張試験片表面に形成される電析材特有のノジ
ュール組織を機械研磨により取り除くことで，W 含有量が同程度の Ni-
W 合金と比較して塑性伸びが向上することを報告している [39]．  
 
 
  Figure 1.1 Ultimate tensile strengths versus plastic strains of 
Ni-W electrodeposited alloys in the past studies.  
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したがって，これまで報告されている電析 Ni-W 合金における低い
延性は，材料が本質的に脆性的であるのか，作製方法に問題があり延
性が低く見積もられているのかは定かでない．電析材を用いてナノ結
晶材料の本質的な力学特性を評価するためには，微細組織だけではな
く，作製方法やマクロな表面組織にも十分な配慮が必要であるといえ
る．  
結晶粒径が 10nm 以下の Ni-W 合金における変形メカニズムについ
ては，結晶粒の微細化に伴って粒界体積率が大きく増加することから，
粒界すべりによって変形が生じると考えられている [32]．しかしなが
ら，実際に室温下における引張変形中に粒界すべりを観察したという
報告はされておらず，実験的に変形メカニズムを解明するためのアプ
ローチもほとんどされていない．また Ni-W 合金のみならず，ナノ結
晶材料の変形メカニズムに関する実験的報告は十分にされていない．
したがって，優れた機械的性質を有する Ni-W 合金を新たな機能材料，
構造材料として用いるためには，基礎的な力学現象である変形メカニ
ズムを明らかにすることが必要であるといえる．  
 
本研究の目的：本研究の目的は，ナノ結晶材料における変形メカニ
ズムを実験的に明らかにすることである．ナノ結晶材料の作製方法と
して電解析出法を選択し，SPD では作製が困難とされる数ナノメート
ルから数百ナノメートルオーダーのナノ結晶を有する Ni 系合金を作
製した．また，山崎らにより報告されている従来の電析プロセスでは，
電解析出法によりナノ結晶材料を作製する上での問題点を十分に考慮
されていないと考える [20,32]．したがって，はじめに電解析出法にお
ける問題点を改善するためにブラッシング電析法という電析方法を提
案し，電析 Ni-W 合金の本質的な機械的性質を評価することを試みた．
そして Hall-Petch の関係が成立する結晶粒径 10-100nm のナノ結晶材
料および Inverse Hall-Petch の関係が成立する結晶粒径が 10nm 以下の
ナノ結晶材料の力学特性についてしらべるとともに，これらのナノ結
晶材料の変形メカニズムを明確にすることを目的とした．   
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1.2 本論文の概要  
 本論文は，第 1 章から第 6 章までで構成されている．以下に各章の
概要についてまとめる．  
第 1 章は序論であり，現代の構造用金属材料開発分野におけるニー
ズと研究背景について述べた．そして，新たな構造材料として期待さ
れる電析 Ni-W 合金の研究報告例と現在の課題を示し，本研究の目的
を述べた．  
第 2 章は，電解析出法を用いて試料を作製する場合の問題点を改善
するための手法を提案した．電析 Ni-W 合金は電流効率が低いため，
電析中に大量の水素が発生する．水素気泡は合金内部に電析欠陥の形
成をもたらし，電析欠陥は引張試験において破壊の起点となりうるた
め，本来の機械的性質を評価する上で障害になると考えられる．また
電析時の拡散層において金属イオンが不足することで，連続的な電析
膜成長過程において，膜組成が不均質となることが考えられる．した
がって，本章ではこれらの問題点を改善するための手法としてブラッ
シング電析法という新たな攪拌方法を提案した．ブラッシング電析法
を用いて作製した Ni-W 合金と，従来の電析手法を用いて作製した Ni-
W 合金についてその微細組織や機械的性質をしらべ，ブラッシング電
析法による効果を検討した．  
第 3 章では，Ni-W 合金の微細組織と機械的性質の関係についてしら
べた．Ni-W 合金は，W 含有量の変化により微細組織が変化し，それに
伴って機械的性質が変化することが報告されている．特に Ni-W 合金
における延性は，W 含有量と密接な関係を持つことが示唆されている．
本章では，電解浴の温度および Ni イオン濃度を変化させることで，異
なる W 含有量の Ni-W 合金を作製した．そして W 含有量の変化による
Ni-W 合金の微細組織と機械的性質を関連付けることを目的とした．ま
た第 2 章の結果より，ブラッシング電析法を用いることによって，ナ
ノ結晶とアモルファス相の二相組織から構成される Ni-W 合金は，加
工硬化を伴う数%の塑性伸びの発現が確認され，延性の改善が報告さ
れた．しかしながら，ナノ結晶とアモルファス相の二相材や数ナノメ
ートルの結晶粒を有するナノ結晶材料における変形メカニズムは明ら
かにされておらず，またそれに関する報告はほとんどされていない．
よって大型放射光施設 SPring-8 の放射光を用いて引張変形中の組織変
化観察を行い，ナノ結晶 Ni-W 合金，ならびにナノ結晶とアモルファ
スの二相組織を有する Ni-W 合金における加工硬化および塑性変形メ
カニズムについて考察した．  
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第 4 章では，ナノ結晶 Ni およびナノ結晶 Ni-W 合金の引張変形メカ
ニズムについて考察を行った．結晶粒径の微細化に伴い降伏強度が増
加することは，Hall-Petch の式から経験的に知られており，そのためナ
ノ結晶材料は非常に高い強度を示す．また結晶粒径が 1µm 以下では，
結晶粒の微細化に伴って粒界体積率が急激に増加することが知られて
おり，粗大粒材料ではみられない特異な性質を示すことが報告されて
いる．したがって，ナノ結晶材料では変形を担う転位の挙動が従来粒
径材料とは異なることが予想される．本章では，結晶粒径が 6-270nm
のナノ結晶材料について，SPring-8 放射光を用いた引張変形中の in-situ 
X 線回折測定を行い，ナノ結晶材料の変形メカニズムについて考察を
行った．  
第 5 章は，Ni-W 合金の第三元素添加による微細組織および機械的性
質への影響についてしらべた．第 3 章において，ナノ結晶とアモルフ
ァスの二相組織を有する Ni-W 合金は，高強度・高延性を示すことが
明らかとなった．しかしながら，室温下で試料を保持することでアモ
ルファス相の自由体積が減少し，それに伴って引張延性が低下する経
時変化が観察された．これはアモルファス相が熱的に不安定な状態で
あることが原因であると考えられ，第三元素を添加することによって
アモルファス相の安定化を図ることができると考えられる．本章では，
添加する第三元素としてホウ素，コバルト，モリブデンを選択し，Ni-
W-X(X=B, Co, Mo)合金を作製した．そして第三元素添加による微細組
織および機械的性質への影響をしらべた．  
第 6 章は，本研究の総括である．  
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第 2 章 
ブラッシング電析法を用いた高強度・高延性  
Ni-W 合金の開発 
 
2.1 緒言  
ナノ結晶材料は，高硬度，疲労耐性，耐摩耗性など優れた性質を示す
[1-4]．これは結晶粒径を 1μm 以下に超微細化することで，粒界の体積率
が急激に増加することに起因すると予想される [5]．従来の粉末を固化成
型する方法により作製されたナノ結晶材料は，高強度であるが激しい脆
化を示し，これは粉末を高密度に固化することが困難なために，欠陥が
形成されるためであるとされている [6]．一方で電解析出法は，高密度の
ナノ結晶材料を比較的容易に作製することができる . 山崎らは，電解析
出法により作製した Ni-W 合金は高強度，高曲げ加工性，熱的安定性を
有する材料であることを報告している [2, 7-10]．しかしながら，電析 Ni-
W 合金は引張条件下において，ほとんど塑性伸びを生じておらず，脆性
的な破断をしている [1, 9]．これは電解析出法により作製したナノ結晶材
料が，粉末固化成形法により作製したナノ結晶材料と同様に，脆い材料
であることを示しているように見受けられるが，電解析出法における問
題点を十分に考慮されていないため，Ni-W 合金が本質的に脆性的な材
料であるかどうかは明らかではない．例えば，電析時に大量に発生する
水素が機械的性質に影響をあたえていると考える．電析 Ni-W 合金は同
じく電解析出法で作製した純 Ni に比べて電流効率が低いため，電析中
に水素気泡が発生しやすい [11-13]．発生した水素気泡は，電析中に陰極
基板に吸着するため，ピットやボイドと呼ばれる電析欠陥が合金内部に
形成される．電析欠陥は引張試験において破壊の起点となりうるため，
Ni-W 合金の本来の性質を評価する上で大きな障害になると考えられる．
また，電析中に拡散層において金属イオンが不足することで，連続的な
電析膜成長過程において膜組成が不均質になることが考えられる．電析
Ni-W 合金は膜厚が増加するにしたがって，W 含有量が増加することが
報告されている[14]．また W 含有量が 20at.%以上でアモルファス組織と
なることが報告されているため [10]，膜厚の増加に伴って Ni-W 合金の
W 含有量が変動することで，微細組織が不均質な材料となってしまう．
したがって，構造材料として電析 Ni-W 合金の機械的性質を正しく評価
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するためには，より均質な材料の作製が求められる．これら二つの問題
は，電析中の攪拌方法を改善することで解決することができると考えら
れるが，マグネスターラーを使った攪拌では不十分であるため，より効
果的な攪拌方法が求められる．  
本章では，電析中の新たな攪拌方法としてブラッシング電析法という
手法を提案する．この手法を用いることで，電析中に陰極基板表面に吸
着する水素気泡を直接除去し，また基板表面の拡散層における Ni イオ
ンの供給を促し，組成の均質な材料作製が期待される．そして構造材料
としての電析 Ni-W 合金の本質的な機械的性質を評価することを目的と
した．  
 
2.2 実験方法  
2.2.1 試料作製  
電解浴は，硫酸ニッケル六水和物，タングステン酸ナトリウム二水和
物を主成分とする電解浴を用い，錯化剤にはクエン酸，硫酸アンモニウ
ムを用いた．Ni-W 合金の電析は，チタンのメッシュ状基板をイリジウム
とタンタルの複合酸化物で被膜した Ir-Ta 板を陽極とし，陰極はフォト
リソグラフィー技術を用いて引張試験片形状のマイクロパターンを転
写した銅基板上に行なった [10]．フォトリソグラフィーでは，感光性の
エポキシ樹脂 KMPR をスピンコートにより樹脂の厚さが約 30µm となる
ように均一に塗布し，引張試験片のマイクロパターンが描写された偏光
性マスクを通して基板に紫外光を照射し，現像液にて樹脂を溶解させる
ことで，陰極の銅基板を引張試験片形状に成型加工した．Figure 2.1 に
ブラッシング電析法の模式図を示す．電解浴の体積は 5L とし，攪拌ロ
ッドには直径 18mm，長さ 150mm のポリエステル製のブラシを使用し
た．攪拌ロッドの中心から陰極基板までの距離は 9mm とし，つまり陰極
基板と攪拌ロッドは電析中に常時接している．ブラッシング電析法では
摺動距離を 26cm として，40rpm の速度で連続的に攪拌を行いながら電
析を行った．Ni-W 合金の電析後，クロム酸と硫酸の混合液を用いて銅基
板を溶解することで試験片形状の Ni-W 合金を得た．  
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Figure 2.1 Schematic illustration of the Ni-W electrodeposition apparatus 
for the brushing technique. 
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2.2.2 引張試験  
引張試験はマイクロオートグラフ（島津社製 , MST-Ⅰ）を用い，初期
ひずみ速度 4.2×10-4s-1 の室温下で行った．引張試験片形状は Figure 2.2
に示すように平行部長さ 4mm，幅 0.5mm，厚さ 20-23µm とした．引張試
験片は薄膜であるため，試験機に固定するとたわみが生じてしまい，引
張試験の開始初期では応力の立ち上がりが緩やかになってしまう．よっ
て引張初期の応力は弾性変形領域における傾きを外挿することによる
応力の補正を行った．  
 
 
 
 
 
2.2.3 組織観察  
Ni-W 合金の構造解析は，加速電圧 200kV，照射電流 100µA で高分解
能透過電子顕微鏡観察 (High Resolution Transmission Electron Microscopy: 
HR-TEM, 日本電子社製 , JEM-2010)および X 線回折測定（RIGAKU 社製 , 
SmartLab）により行った . X 線回折測定の測定条件は 45 kV-200 mA とし，
ターゲットに Cu 対陰極 (Cu-Kα 線 )を使用した．TEM 観察用試料は，
TenuPol-5(丸本ストルアス社製 )を用いて，過塩素酸とエタノールの混合
溶液 (1:9)を 258K まで冷却し，電圧 20.5V で電解研磨を行い作製した．
Ni-W 合金の平均結晶粒径は，暗視野 (Dark Field Transmission Electron 
Microscopy: DF-TEM)像による直接観察から算出し，また X 線回折測定
から得られたプロファイルの (111)回折ピークに以下に示す Scherrer の式
を用いて結晶子サイズを算出した．  
Figure 2.2 Shape of tensile test specimen [mm]. 
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ここで D は結晶子サイズ，β は半値幅 (rad.)，λ は波長 (nm)，θ は回折角
(deg.)をそれぞれ示す．半値幅は装置由来の回折ピークの広がりを含むた
め，標準シリコンを用いて装置由来の回折ピークの広がりを見積もり，
半値幅の補正を行った．Ni-W 合金の組成分析は電子線マイクロアナラ
イザ (Electron Probe Micro Analyzer: EPMA, 日本電子社製 , JXA-8900R)を
用いた．加速電圧は 15kV，照射電流は 20nA として，ZAF 補正による定
量分析法により測定した . Ni-W 合金における電析膜表面のメゾスケール
観察は電界放出型走査電子顕微鏡 (Field Emission Scanning Electron 
Microscopy: FE-SEM, 日本電子社製 , JSM6500F)を用いて行い，このとき
加速電圧は 15kV，照射電流は 10µA とした．Ni-W 合金の表面粗さ測定
およびボイドの観察には走査型共焦点レーザー顕微鏡 (OLYMPUS, OLS-
3000)を用いて行った．  
X 線吸収微細構造 (X-ray Absorption Fine Structure: XAFS)解析は大型放
射光施設 SPring-8 の BL14B2 にて，透過法により室温下で実施した．分
光器には Si(111)結晶面を使用し，入射エネルギー範囲は，9875-11500eV
とし，タングステンの LⅢ吸収端近傍の透過率を測定した．得られた
XAFS スペクトルから，局所構造解析ソフト Athena を用いて EXAFS 振
動 χ(k)を抽出し，さらにこれをフーリエ変換することで，動径構造関数
RSF を得た．  
  


cos
0.9


D  (2.1) 
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2.3 実験結果  
2.3.1 ブラッシング電析法による微細組織への影響  
ブラッシング電析法を用いて作製した Ni-W 合金をブラッシング材，
ブラッシング電析法を用いていない従来の方法により作製した Ni-W 合
金を従来材と呼び，ブラッシング材と従来材の組織観察をそれぞれ行っ
た．Figure 2.3 に (a)従来材と (b) ブラッシング材の X 線回折プロファイ
ル，結晶子サイズ，W 含有量をそれぞれ示す．ここで，電析膜の最終電
析面側を表面（ face side），基板側を裏面 (reverse side)と呼び，電析膜の
表面と裏面での W 含有量と結晶子サイズの変化に注目した．従来材に
おいて W 含有量は，表面で 17.3at.%，裏面で 15.9at. %となり，平均の W
含有量は 16.6at. %となった．また Scherrer 式を用いて算出した結晶子サ
イズは，表面が 3.5nm，裏面が 5.8nm となった．したがって従来材では，  
W 含有量ならびに結晶子サイズは表面と裏面においてそれぞれ 1.4at.%
と 2.3nm の差がみられた．また W 含有量は裏面より表面の方が高いこ
とから，電析膜の膜厚が増加するにしたがって，拡散層におけるニッケ
ルイオンが減少していることが示唆された．一方で，ブラッシング材に
おいて W 含有量は，表面で 16.6at.%，裏面で 16.9at.%となり，平均の W
含有量は 16.8at. %となった．結晶子サイズは表面で 3.1nm，裏面で 4.5nm
となった．したがってブラッシング材では，W 含有量ならびに結晶子サ
イズは表面と裏面においてそれぞれ 0.3at. %と 1.4nm の差がみられた．
従来材とブラッシング材において平均の W 含有量はほぼ一致している
にも関わらず，平均の結晶子サイズは従来材よりブラッシング材のほう
が小さくなった．これらの結果より，ブラッシング電析法では電析中の
陰極基板における拡散層に金属イオンの供給を促し，膜厚の増加に伴う
W 含有量と結晶子サイズの不均質化を抑えることができると考えられ
る．  
Figure 2.4 に (a)従来材と (b)ブラッシング材の HR-TEM 画像と制限視
野回折像を示す．従来材では制限視野回折像から回折点とハローリング
が観察された．HR-TEM 像では，ナノ結晶相の格子縞とアモルファス相
が観察され，ナノ結晶相とアモルファス相の二相組織であることが観察
された．暗視野像から算出した平均結晶粒径は 6.4nm であった．ブラッ
シング材において，制限視野回折像からは回折点とハローリングが観察
された．HR-TEM 像からは格子縞およびアモルファス相がみられ，ナノ
結晶とアモルファスの二相組織であることが観察された．暗視野像から
算出した平均結晶粒径は 5.2nm であった．したがって平均の結晶粒径は，
従来材よりブラッシング材の方が小さくなった．また HR-TEM 像を比較  
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Figure 2.3 (111) XRD peaks for the Ni-W alloys electrodeposited 
using the (a) conventional and (b) brushing techniques. The 
corresponding crystallite sizes and W contents are also shown. 
17 
 
 
 
  
Figure 2.4 HR-TEM images and SAED patterns for the Ni-W alloys 
electrodeposited using the (a) conventional and (b) brushing 
techniques. The SAED patterns consist of diffraction spots, which are 
indicated by arrows, and halo rings.  
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すると，ブラッシング材は従来材よりアモルファスの割合が多いように
見受けられる．この結果は従来材の結晶子サイズよりブラッシング材の
結晶子サイズの方が小さいという X 線回折測定の結果と一致する．Ni-
W 合金は，W 含有量の増加に伴い結晶粒径が小さくなり，アモルファス
相が析出する傾向にある [14]．しかしながら表面と裏面の平均 W 含有量
は，従来材とブラッシング材においてほとんど差がみられなかった．よ
って W 含有量に関係なく，ブラッシング電析法によりナノ結晶が微細
化し，アモルファスの体積率が増加したと考えられる．  
次にブラッシング電析法による局所構造への影響，ここではナノ結晶
相の周りに存在するアモルファス相への影響をしらべるため，XAFS 測
定を行った．測定には，W 含有量が 24-26at. %でアモルファス単相組織
の Ni-W 合金を用いた．Figure 2.5 (a)に従来材とブラッシング材の W-L
Ⅲ吸収端近傍における規格化した XAFS スペクトルを示す．得られた
EXAFS スペクトルからバックグラウンドを差し引くことで EXAFS 振動
χ(k)を求めた．k は波数であり，吸収端エネルギーを ELⅢとすると，入射
エネルギーE から次式によって求められる．  
 
 
 
 
ここで m は電子質量，h はプランク定数を表す．χ(k)は高 k 側で EXAFS
振動が弱くなることから，k3 をかけて，k3χ(k)としたものをフーリエ変換
することで，W 原子周りの動径構造関数 (Radial Structure Function: RDF)
を求め Figure 2.5(b)に示した．R<1.5Å に観察されるピークは，第一近接
距離としては小さすぎることから，フーリエ変換により発生したゴース
トピークであると考えられる．第一近接距離のピークは従来材，ブラッ
シング材いずれの試料においても R=2.12Å にみられた．この値は，Figure 
2.3 に示した X 線回折プロファイルから求めた Ni-W 合金の最近接原子
間距離 3.59Å よりも小さいが，フーリエ変換により求めた RSF は位相シ
フトの影響により本来の値よりも小さく出ることが報告されているた
め [15]，このピークが第一近接のピークである．また振幅の大きさにも
顕著な差はみられなかったことから，平均配位数にも顕著な差がみられ
なかった．したがってブラッシング電析法は，アモルファス相の局所構
造には影響をおよぼしていないと考えられる．  
Figure 2.6 に走査型共焦点レーザー顕微鏡で観察した (a)従来材と (b)ブ
ラッシング材の表面組織像を示す．従来材では，Figure 2.6(a)の矢印で  
2
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Figure 2.5 (a) Normalized XAFS spectrums and (b) RSFs around 
the W atom of the conventional and brushed Ni-W alloys.  
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示すように，表面には直径 10-50µm の巨視的な欠陥が多く確認された．
Figure 2.6(a)の四角で示す欠陥を拡大し観察したところ，Figure 2.7(a)に
示すような二つの円形の欠陥が観察された．これらの欠陥周辺の段差解
析を行い，ラインプロファイルⅠ，Ⅱの結果を Figure 2.7(b)に示した．
ラインプロファイルⅠでは，明確な凸部が観察され，これは銅基板の凸
部に電流が集中し，部分的に過剰析出したためであると考えられる．次
にラインプロファイルⅡでは，直径約 20µm，深さ 6µm 程度のボイドが
確認された．これは電析中に水素気泡が吸着したことにより形成された
電析欠陥であると考えられる．このような大きなボイドは，引張試験時
の破壊の起点になりうると考えられる．一方，Figure 2.6(b)に示すよう
に，ブラッシング材では従来材でみられたようなボイドは大きく減少し
た．Figure 2.8 に示した高倍像では，ブラッシング材のほうが従来材よ
り微細な組織となっていることがわかる．ブラッシング電析法が表面組
織に与える影響を定量化するために，算術平均粗さ Ra を測定した．算
術平均粗さ Ra は従来材では 1.6µm，ブラッシング材では 1.1µm となっ
た．したがって，ブラッシング電析法は電析膜表面のボイドを減らすだ
けでなく，平滑性も向上するが明らかとなった．  
Figure 2.9 に (a)従来材と (b)ブラッシング材の電析膜表面の SEM 像を
示す．従来材，ブラッシング材ともに，マイクロスケールのノジュール
から構成されている．このノジュールは，電析材特有の柱状構造を示す
ものであり，Ni-W 合金の結晶粒径とは異なったものである．従来材では
図中の矢印に示すように，ノジュールの三重点に直径 100nm 程度のピッ
トが観察された．一方ブラッシング材においては，三重点にピットはほ
とんどみられなかった．このピットは，引張条件下において破壊の起点
となりうるため，引張試験における早期破断の原因になると考えられる． 
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Figure 2.6 Surface morphology of the Ni-W alloys electrodeposited 
using the (a) conventional and (b) brushing technique observed by 
confocal laser scanning microscopy.  
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  Figure 2.7 (a) Surface morphology and (b) line profile analyses 
of the Ni-W alloy electrodeposited using the conventional 
method. 
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Figure 2.8 High magnification images of the (a) conventional 
and (b) brushed Ni-W alloys. The average surface roughness 
(Ra) of the conventional and brushed Ni-W alloys are 1.6 and 
1.1µm, respectively. 
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Figure 2.9 SEM images showing the surface morphology of the 
(a) conventional and (b) brushed Ni-W alloys. White arrows 
indicate nanoscale pits at the triple junctions.  
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2.3.2 ブラッシング電析法による引張延性の改善  
 引張試験により得られた従来材とブラッシング材の公称応力 -ひずみ
曲線を Figure 2.10 に示す．従来材は，明確な降伏点が現れる前に破断し
ているため，塑性変形はほとんどみられなかった．一方，ブラッシング
材では，引張強度は約 2,500MPa に達し，加工硬化を伴った 2.9%の塑性
伸びの発現が認められた．このときブラッシング材は，最大応力に達す
ると明確な応力低下を示した．この応力低下は，ひずみ量の増加に伴い
試験片平行部にせん断帯が発生し，局所的なネッキングが生じたためで
ある．   
従来材とブラッシング材における引張試験後の破断面の SEM 像を
Figure 2.11,12 にそれぞれ示す．Figure 2.11(a)に示すように，従来材では
絞りを生じているところはみられず，脆性的な破断面をしている．さら
に，Figure 2.11(b)中の矢印で示すように，明確な貫通痕がみられた．こ
の貫通痕の長さは約 10µm であり，これはレーザー顕微鏡観察によって
みられたボイドの深さともよく一致する．したがってこの欠陥は，水素
気泡によって形成されたボイドであると考えられる．このようなボイド
が電析膜中に形成されたために，引張変形中に破壊の起点となり脆性的
に破壊したと考えられる．一方ブラッシング材では，Figure 2.12(a)に示
すように，破面の断面厚さが初期厚さより大きく減少しており，明確な
ネッキング部が確認された．Figure 2.12(b)に示す破断面には，延性破断
した際にみられるディンプル破面が観察された．また変形の進行に伴っ
てディンプルが成長，合体することで，破断面には平滑な面が広範囲で
みられた．  
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Figure 2.10 Nominal stress-strain curves for the Ni-W alloys 
electrodeposited using the conventional and brushing techniques.  
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Figure 2.11 SEM images of the fracture face of Ni-W alloys 
electrodeposited using the conventional method.  
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Figure 2.12 SEM images of the fracture face of Ni-W alloys 
electrodeposited using the brushing techniques.  
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2.4 考察  
 以上の結果から，従来の方法で作製した Ni-W 合金における脆性的な
破壊は，電析膜の表面や内部に形成された電析欠陥が原因であり，ブラ
ッシング電析法を用いることで電析欠陥の形成を抑制し，電析材の本質
的な機械的性質の評価が可能となった．したがって，電析 Ni-W 合金は
本質的に脆い材料ではなく，加工硬化を伴った引張延性を有しているこ
とが明らかとなった．  
本報告において，Ni-W 合金の微細組織はマトリックスとして存在す
るアモルファス相と結晶粒径が約 5nm のナノ結晶相の二相から構成さ
れていることが確認された．このナノ結晶 /アモルファス Ni-W 二相合金
は，引張変形中に加工硬化を伴った数%の塑性伸びが確認されたが，ア
モルファス単相材，ナノ結晶相とアモルファス相の二相材，結晶粒径が
約 5nm のナノ結晶単相材において，有効な塑性変形メカニズムや加工硬
化メカニズムは報告されていない．結晶粒径が 1µm 以上の粗大粒材料に
おいて，塑性変形は転位のすべり運動により生じ，加工硬化は転位の増
殖により生じる．しかしながら，ナノ結晶材料は，粗大粒材料でみられ
るような結晶粒内で Frank-Read 源による転位の増殖や転位のすべり運
動が困難となるため，粒界が転位源として働くモデルが提案されており
[16]，また結晶粒径が 10-20nm の領域を境に，結晶粒の微細化に伴って
硬度が減少する Inverse Hall-Petch の領域 [17-19]では，局所的に生じる粒
界すべりが変形を担っていると報告されている [1,20,21]．したがってナ
ノ結晶 /アモルファス二相材やナノ結晶単相材では，粗大粒材料と異なる
メカニズムによって塑性変形や加工硬化が生じていると予想される．本
章では，ナノ結晶 /アモルファス二相材において，何らかの加工硬化メカ
ニズムを伴った塑性変形を生じることが示唆された．またこの結果から，
結晶粒径が数ナノメートルのナノ結晶単相材においてもなんらかの変
形メカニズムにより，塑性変形が進行することが予想される．ナノ結晶
/アモルファス二相材ならびにナノ結晶単相材における塑性変形メカニ
ズムと加工硬化メカニズムについては，第 3 章以降において詳細に議論
する．  
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2.5 結言  
本章では，ブラッシング電析法という電析中の新たな攪拌方法を提案
した．従来の電析方法とブラッシング電析法により作製した Ni-W 合金
の微細組織および機械的性質を比較し，ブラッシング電析法の効果につ
いてしらべた．そして電析 Ni-W 合金の本質的な機械的性質を評価する
ことを目的とした．  
 
1. 従来の電析方法を用いて作製した Ni-W 合金は，試料の表面と裏面
において組成の不均質性や結晶子サイズの差異が確認された．一
方でブラッシング電析法を用いて作製した Ni-W 合金では，膜厚の
増加に伴う W 含有量と結晶子サイズの不均質化を抑えることがで
き，より均質な材料作製が可能であることが示された．  
 
2. 従来材では，ボイドやピットなどの電析欠陥が試料の表面および
内部に多く確認され，この電析欠陥が引張試験における早期破断
をもたらしたと考えられる．一方でブラッシング電析材は，水素気
泡発生によるボイドやピットの形成を大きく抑制することができ，
引張試験においては最大 2,500MPa の高い引張強度を示すとともに，
加工硬化を伴った 2.9%の塑性伸びの発現が認められた．したがっ
て，これまで報告されていた電析 Ni-W 合金の脆性的な破壊挙動は，
材料作製過程において電析欠陥が合金中に形成されたことが原因
の一つであると考えられる．   
 
3. ナノ結晶とアモルファスの二相組織を有する Ni-W 合金は，本質的
に脆い材料ではなく，加工硬化を伴った塑性変形を示すことから，
高強度と高延性を兼ね備える材料であることが明らかとなった．  
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第 3 章  
Ni-W 合金の微細組織と機械的性質の関係  
 
3.1 緒言  
電解析出法により作製した Ni-W 合金は引張強度，硬さ等の機械的
性質に優れる材料であることが知られている [1-6]．電析 Ni-W 合金に
おける W 含有量と機械的性質の関係には次のような報告がなされて
いる．松井らは，W 含有量が 1.0-5.3at.%，結晶粒径 22-30nm の Ni-W
合金は最大 1,500MPa の引張強度と 13.4%の塑性伸びを示すことを報
告している [7,8]．山崎らは，W 含有量が 18.2at. %の Ni-W 合金はナノ
結晶が析出し，約 3,000MPa の引張強度とわずかな 0.7%程度の塑性伸
びを示すことを報告している [9]．一方，W 含有量が 22at.%を超える Ni-
W 合金はアモルファス組織となり，2,900MPa の引張強度を示すが，ほ
とんど塑性変形を生じることなく脆性的に破断する [9,10]．これらの報
告より，電析 Ni-W 合金は W 含有量の変化により微細組織が変化し，
それに伴って機械的性質が変化する．特に Ni-W 合金における延性は，
W 含有量と密接な関係を持つことが示唆されている．このとき，アモ
ルファスが含まれる高 W 含有量の Ni-W 合金では，延性がわずかしか
得られておらず，これは一般的に強度と延性がトレードオフの関係あ
ることから理解できる．一方で，第 2 章における研究報告より，電解
析出法により作製した Ni-W 合金は，高強度・高延性を有する材料で
あることが示唆された．しかしながらこの報告は，ナノ結晶とアモル
ファスの二相組織を有する Ni-17at.%W 合金のみの結果であるため，W
含有量を変化させ，微細組織をナノ結晶単相にした場合や，ナノ結晶
とアモルファスの二相材についてその体積率を変化させた場合の引張
特性についても興味深いと考える．  
そこで本章では，はじめに電解浴温度と Ni イオン濃度を変化させる
ことで，W 含有量の異なる Ni-W 合金を作製した．Ni-W 合金における
W 含有量の変化による微細組織と機械的性質を関連付けることを目的
とした．また第 2 章の報告より，ナノ結晶とアモルファスの二相組織
を有する Ni-W 合金は，引張試験により加工硬化を伴った数%の塑性変
形を示すことから，新奇の加工硬化メカニズムの発現が示唆された．
この加工硬化メカニズムを解明するためには，引張変形中の組織変化
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を観察することが最良なアプローチであると考えられる．引張変形中
の組織変化観察には，放射光を用いた in-situ X 線回折測定がしばしば
用いられている [11-13]．SPring-8 の放射光実験では，高エネルギーの
ビームを使用できるとともに，高い時間分解能での in-situ  X 線回折測
定が可能である．そこで，SPring-8 放射光を用いて引張変形中の組織
変化観察と局所変形領域における組織変化を観察し，Ni-W 合金の加工
硬化メカニズムおよび塑性変形メカニズムについて考察を行った．  
 
3.2 実験方法  
3.2.1 試料作製  
電解浴は，硫酸ニッケル，タングステン酸ナトリウム，クエン酸三
ナトリウム二水和物，硫酸アンモニウムを主成分とする電解浴を用い
た．電解浴温度およびニッケルイオン濃度を変化させ，種々の W 含有
量が異なる Ni-W 合金を作製した．Ni-W 合金の電析方法は，第 2 章で
述べたブラッシング電析法を採用した．陽極には，チタンのメッシュ
状基板をイリジウムとタンタルの複合酸化物で被膜した Ir-Ta 板とし，
陰極はフォトリソグラフィー技術を用いて引張試験片形状のマイクロ
パターンを転写した銅基板上に行なった．Ni-W 合金の電析後，クロム
酸と硫酸の混合液を用いて銅基板を溶解することで試験片形状の Ni-
W 合金を得た．また，電解浴 pH 値が異なる二種類の電解浴を用いて
Ni-W 合金をそれぞれ作製し，電解浴 pH の変化がおよぼす Ni-W 合金
の微細組織への影響についてもしらべた．  
 
3.2.2 引張試験  
 電析 Ni-W 合金の引張特性評価には，マイクロオートグラフ（島津
社製 , MST-Ⅰ）を用い，初期ひずみ速度 4.2×10 -4s -1 の室温下で，Figure 
2.2 に示すような形状の引張試験片を用いて試験を行った．また，引張
変形後の TEM 観察を行うためには，Figure 2.2 で示す試験片では平行
部が微小であり，TEM 観察用試料の作製が困難であるため，Figure 3.1
で示す形状の引張試験片を用いた．試験片サイズは幅 3mm，ゲージ長
さ 12mm，厚さ 15-20µm とした．  
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3.2.3 組織観察  
Ni-W 合金の微細組織観察は，加速電圧 200kV，照射電流 100µA で
高 分 解 能 透 過 電 子 顕 微 鏡 (High Resolution Transmission Electron 
Microscopy: HR-TEM, 日本電社製 , JEM-2010)を用いて行なった．平均
結晶粒径を暗視野 ( Dark Field Transmission Electron Microscopy: DF-
TEM)像による直接観察から算出した．また，後述の SPring-8 放射光を
用いた in-situ X 線回折測定において，引張応力を負荷する前の X 線回
折プロファイルから (111)回折ピークの半値幅を見積もり， (2.1)式に示
した Scherrer の式を用いて結晶子サイズを算出した．Ni-W 合金の組成
分析は電子線マイクロアナライザ (Electron Probe Micro Analyzer: EPMA, 
日本電子社製 , JXA-8900R)を用いた．加速電圧は 15kV，照射電流は
20nA として，ZAF 補正による定量分析法により測定した .  
  
Figure 3.1 Shape of tensile test specimen of the 
Ni-W alloys [mm]. 
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3.2.4 示差走査熱量測定  
 Ni-W 合 金 の 熱 安 定 性 を し ら べ る た め に 示 差 走 査 熱 量 測 定
(Differential Scanning Calorimetry: DSC, PERKIN-ELMER 社 製 , 
DSC8500)を行った．測定に用いた試料の重量は 20mg とし，測定条件
は昇温速度 40K/ min. ，アルゴン雰囲気で 273Kから 873Kまで昇温し，
その後空冷により室温まで冷却した．  
 
3.2.5 X 線小角散乱測定  
 X 線小角散乱測定は高輝度光科学研究センターSPring-8 の BL19B2
にて行った．小角散乱測定の模式図を Figure 3.2 に示す．入射ビーム
エネルギーは 20keV，検出器には二次元検出器 PILATUS 2M(DECTRIS
社製 )を用い，カメラ長を 1,004, 3,078, 41,531mm とすることで，広範
囲での濃度揺らぎについてしらべた．試料を透過した X 線はダイレク
トビームストッパーにより直接検出器にあたらないようにした．得ら
れた測定結果は透過率で補正を行い，試料を設置していない状態で得
られた散乱データをバックグラウンドとして測定結果から差し引くこ
とで試料本来の散乱強度を得た．  
 
 
 
  
Figure 3.2 Schematic illustration of  SAXS measurement setup. 
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3.2.6 3 次元アトムプローブトモグラフィ  
3 次元アトムプローブトモグラフィ法 (3DAP)は，針状に加工した試
料に電圧をかけることで，針先の原子が電界蒸発を起こし，電界蒸発
イオンの飛行時間を測定することで，元素種を同定することができる．
そして電界蒸発イオンを再構成し，三次元で可視化することで，添加
元素の位置や濃度揺らぎをしらべることができるため，TEM 観察では
困難である数ナノオーダーの組織観察を行うには非常に有用な測定手
法である．本実験では，はじめに収束イオンビーム装置 (FIB-SEM, FEI
社製，QUANTA 3D 200i)を用いて試料を針状に加工をした．FIB は 30kV
の加速電圧で試料にガリウムイオンを照射し，Lift-out 法を用いて試料
の取り出しおよび加工を行った．このとき，ガリウムイオン照射によ
る試料へのダメージを防ぐため，白金を蒸着させ試料表面の保護を行
った． 3DAP 測定は，京都大学のレーザーアトムプローブシステム
(CAMECA 社製，LEAP 4000HR)を用いた．印加電圧は 0-10kV までと
し，測定温度は 60-80K，パルス比は 20%，検出率は 20％とした．Figure 
3.3 に FIB を用いて針状に加工した Ni-W 合金の SEM 像を示す．SEM
像から針状試料の曲率半径を求めることで，3DAP 測定から得られた
データの再構成を行った．  
 
  
Figure 3.3 SEM image of the Ni-W alloy which is polished like 
a needle shape by using FIB.  
37 
 
3.2.7 放射光を用いた X 線回折測定  
 放射光を用いた X 線回折測定は高輝度光科学研究センターSPring-8
の BL46XU にて行った．Figure 3.4 に in-situ X 線回折測定の模式図を
示す．入射 X 線ビームのエネルギーは 30keV，ビーム径を 0.4×0.4mm2
とした． in-situ X 線回折測定では，高角度分解能，広範囲角度同時測
定，高時間分解能が求められるため，検出器には一次元検出器
MYTHEN(DECTRIS 社製 )を縦方向に 6 台つなげたものを用い，時間分
解能は 3.3 秒とした．引張試験は初期ひずみ速度 4.2×10 -4s -1 の室温下
で行った．得られた X 線回折プロファイルは，Lorentz 関数を用いたピ
ークフィッティングを行うことで (111)面の半値幅 (Full Width Half 
Maximum: FWHM)を算出した．  
 局所変形領域における組織変化観察では，はじめに引張試験を行い，
局所変形が生じたのちに負荷応力を除荷した (Figure 3.5)．このときの
引張試験平行部の像を Figure 3.6 に示す．平行部には幅約 130µm のせ
ん断帯が明瞭にみられた．この引張試験片の平行部に縦 20µm，横 35µm
のマイクロビームを 20µm 間隔で照射し，局所変形を生じている領域
と生じていない領域での組織変化をしらべた．  
 
 
 
  
Figure 3.4 Schematic illustration of the in-situ XRD 
measurement setup. 
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  Figure 3.6 Parallel part of the tensile specimen of 
Ni-17.4at.%W alloy after tensile testing.  
Figure 3.5 Nominal stress-strain curve for Ni-17.4at.%W 
alloy. The applied stress was unloaded immediately after 
local deformation has occurred. 
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3.2.8 超微小押し込み硬さ試験  
 引張試験により局所変形を生じた試料の平行部における硬度をしら
べるために，超微小押し込み硬さ試験 (エリオニクス社製，ENT1100A)
を行った．試験片のエッジでは硬度が低く見積もられる恐れがあるた
め，前処理として試験片の側面を硬質ニッケルめっきで保護した．そ
の後，試験片を樹脂埋めし，平行部の側面方向から #2000 番まで研磨を
行い，アルミナ粒子でバフ研磨を行った．硬さ試験は Berkovich 型圧子
を用いて荷重 30ｍN，負荷速度を 0.6mN/ s，保持時間 1s の条件で行っ
た．測定は試験片の平行部に対して側面方向から圧子を打ち込み，
10µm 間隔で平行部の硬度変化をしらべた．  
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3.3 実験結果  
 3.3.1 W 含有量の変化がおよぼす微細組織への影響  
 W 含有量の異なる Ni-W 合金の X 線回折プロファイルを Figure 3.7
に示す．Ni-W 合金は，W 含有量の増加に伴い fcc(111)および (200)面の
ピークはブロードになった．このとき，Ni-17.0at. %W においてはわず
かにピークが高角度側へシフトした．また fcc(111)面のピークから求
めた結晶子サイズは W 含有量の増加に伴い減少した．  
W 含有量が 12.7-17.0at. %の Ni-W 合金における HR-TEM 像と制限視
野回折像を Figure 3.8 に示す．Figure 3.8 (a),(b)では制限視野回折像に
明瞭な回折点が確認でき，HR-TEM 像にはナノ結晶の格子縞が確認で
きた．Figure 3.8 (b),(c)ではナノ結晶の格子縞の周りにネットワーク組
織が観察され，これはアモルファス相が厚い粒界としてナノ結晶の周
りに存在していると考えられる．Figure 3.8 (d)では制限視野回折像に
明瞭な格子点はみられず，アモルファス組織で観察されるハローに似
たリングがみられた．一方，HR-TEM 像ではナノ結晶の格子縞が確認
できたことから，Ni-17.0at.%W 合金はナノ結晶とアモルファスの二相
(Dual-phase)材であるといえる．これらの結果から，ナノ結晶単相と二
相材の境となる W 含有量は 14at.%であると予想される．よって本研究
では，W 含有量が 14at.%以下の Ni-W 合金はナノ結晶単相材，14-20at.%
の範囲ではナノ結晶とアモルファスの二相材であると考える．Table 
3.2 に X 線回折測定から算出した結晶子サイズと，TEM 観察の暗視野
(DF-TEM)像から求めた平均結晶粒径を示す．DF-TEM 像から求めた結
晶粒径はいずれの試料においても 6-7nm であり，W 含有量の変化によ
る差はほとんどみられなかった．ナノ結晶 Ni-W 合金では，X 線回折測
定から得られた見かけの結晶子サイズと DF-TEM 観察から得られた結
晶粒径はおおよそ一致した．一方，W 含有量が増加するにしたがって，
X 線回折測定から得られた見かけの結晶子サイズと，TEM 観察から得
られた結晶粒径に大きな差がみられた．これは X 線回折測定から得ら
れた見かけの結晶子サイズがアモルファス相の割合により大きく変化
するためであると考えられる．Ni-W 二相合金では，W 含有量が増加す
るにしたがって，アモルファス相の割合が増加し，X 線回折測定のピ
ークはブロードなるため，見かけの結晶子サイズは TEM 観察から得ら
れた結晶粒径より小さくなったと考えられる．つまり，Ni-W 二相合金
の平均粒径は，W 含有量にかかわらず 6nm 程度であり，W 含有量が増
加することでアモルファス相の体積率が増加するといえる．   
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Figure 3.7 XRD patterns for Ni-W alloys with different W content. 
The crystalline sizes estimated by applying the Scherrer equation 
to the FWFM of the Ni (111) peak are indicated.  
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Table 3.2 Crystalline sizes calculated by XRD measurement and average 
grain sizes estimated by DF-TEM observation for Ni-W alloys with various 
W content. 
W content (a)  12.7at. %W (b) 14.5at.%W (c) 15.2at. %W (d) 17.0at. %W 
Crystalline 
size(nm) 
6.3 5.1 4.5 2.1 
Grain size 
(nm) 
6.9 6.2 6.0 6.2 
Phase Nanocrystalline Dual-phase Dual-phase Dual-phase 
  
Figure 3.8 HR-TEM images and SAED patterns for Ni-W alloys with 
various W content: (a) 12.7at. %W (b) 14.5at. %W (c) 15.2at. %W and (d) 
17.0at. %W．  
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3.3.2 Ni-W 合金の微細組織と機械的性質  
Ni-W 合金における W 含有量の変化に対する最大引張強度と塑性伸
びの関係を Figure 3.9 に示す．W 含有量が約 20at. %の Ni-W 合金はア
モルファス組織であるため，最大 2,500MPa の高い引張強度を示すが，
塑性伸びはわずかしか示さなかった．W 含有量が 14at. %以下の Ni-W
合金はナノ結晶単相組織であり，最大 2,400MPa の引張強度と数%の塑
性伸びを示し，二相材より強度および塑性伸びは小さくなる傾向にあ
った．W 含有量が 14-20at. %の Ni-W 合金は，ナノ結晶とアモルファス
の二相組織であり，アモルファス単相材と同程度の 2,500MPa の引張
強度を示した．W 含有量の比較的高い二相材では，アモルファス組織
に近づくため，塑性伸びはわずかしか示さなかった．W 含有量が 16-
17at.%の組成域では塑性伸びが大きく向上したことが確認され，この
組成域が Ni-W 二相合金において最も高い延性を示す合金組成である
ことが明らかとなった．  
ナノ結晶 Ni-W 合金，Ni-W 二相合金の代表的な公称応力 -ひずみ曲線
を Figure 3.10 に示す．Ni-12.0，13.6 at. %W 合金はナノ結晶単相組織
であり，連続降伏と加工硬化を生じ，約 2,400MPa の応力を示して破断
に至った．しかしながら，これらのナノ結晶材は加工硬化能に乏しい
ため，通常のナノ結晶材でみられるような低い延性を示した．Ni-14.9, 
16.2, 17.8at. %W 合金はナノ結晶とアモルファスの二相組織であり，こ
れらの二相材では約 2,500MPa の引張強度と最大 6.5%の大きな塑性伸
びを示した．このとき Ni-16.2at.%W 合金は，加工硬化が生じ最大応力
に達した後，わずかな応力低下を示した．その後，加工硬化による緩
やかな応力上昇を示したのちに破断した．Ni-17.8at. %W 合金は加工硬
化が生じ最大応力に達すると，局所変形の発現による急激な応力低下
を示した．それにもかかわらず，局所変形後すぐには破断に至らず，
さらに 1%程度の伸びを示したのちに破断した．したがって W 含有量
の比較的高い Ni-W 二相合金は，局所変形を伴う塑性変形を生じてい
ることから，なんらかの加工硬化メカニズムが働いていることが示唆
された．  
Ni-W 合金における引張強度と塑性伸びの関係を過去に報告された
結果とあわせて Figure 3.11 に示した．従来の報告では，Ni-W 合金の
強度と延性にはトレードオフの関係がみられた．本報告における Ni-W
二相合金は，W 含有量のみを制御することで，高強度を維持したまま
延性を改善することができ，トレードオフの関係から逸脱しているこ
とが確認された．   
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Figure 3.9 Relationships between tensile strength and plastic 
strain as a function of W content for Ni -W alloys.  
45 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
  
Figure 3.10 Nominal stress-strain curves for Ni-W alloys with 
W content between 12.0 and 17.8at. %.  
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Figure 3.11 Ultimate tensile strengths versus plastic strains of 
Ni-W electrodeposited alloys in the present and past studies.  
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3.3.3 電解浴 pH の変化がおよぼす微細組織への影響  
pH とは一般的に水溶液中の水素イオン濃度 (H+)を意味する．電解析
出法では，電解浴の pH を調整するために硫酸やアンモニア水などを
添加し，これらは水溶液中で硫酸イオンやアンモニウムイオンに解離
する．つまり，電解析出法における pH 値の変化は，単に水素イオン濃
度を示すだけではなく，アニオン種やカチオン種の濃度も変わってい
ると考えられる [15]．アモルファス材料は一般的に純安定構造を有す
るため，電解析出法によりアモルファス材料を作製した場合，電解浴
pH の変化によって微細組織が変化することが予想される．ここでは，
過去に報告されているアルカリ性および酸性のクエン酸浴を用いて
Ni-W 合金を作製し，電解浴 pH の変化がおよぼす微細組織への影響に
ついてしらべた [10,16]．ここで酸性の電解浴から作製した Ni-W 合金
を酸性浴材，アルカリ性の電解浴から作製した Ni-W 合金をアルカリ
浴材と称した．試料には，組織がナノ結晶とアモルファスの二相組織
である W 含有量が約 17at. %の Ni-W 合金を用いた．   
Figure 3.12 に酸性浴材 (W=16.9at. %)とアルカリ浴材 (W=17.3at. %)の
X 線回折測定結果を示す．酸性浴材とアルカリ浴材の (111)回折ピーク
から求めた格子定数および結晶子サイズは， 3.171Å, 3.174 および
2.37nm, 2.58nm となった．W 含有量は同程度であるが，結晶子サイズ
は酸性浴材の方がアルカリ浴材より小さくなったことから，酸性浴材
はアルカリ浴材よりもアモルファス相の体積率が多いことが予想され
る．  
Figure 3.13 に酸性浴材 (W=16.9at. %)とアルカリ浴材 (W=16.9at. %)の
引張試験結果を示す．酸性浴材は最大引張強度 2,550MPa, 塑性伸び
6.6%を示し，0.2%耐力点から最大引張強度までの領域から求めた見か
けの加工硬化指数は 0.46 となり，局所変形後においても加工硬化によ
る応力上昇を示し破断に至った．アルカリ浴材では，最大引張強度
2,370MPa, 塑性伸び 2.4%，加工硬化指数は 0.41 となった．局所変形が
生じた後は，緩やかな応力低下を示しながら破断に至った．したがっ
て同程度の W 含有量の Ni-W 合金であっても，アルカリ浴材より酸性
浴材の方が最大引張強度および塑性変形量が大きく，加工硬化能が高
いと考えられる．  
Figure 3.14 に酸性浴材 (W=17.1at. %)とアルカリ浴材 (W=16.9at. %)の
小角散乱 (SAXS)曲線を示す．酸性浴材，アルカリ浴材ともに，散乱ベ
クトルが 100nm -1 付近において散乱ピークが確認された．散乱ベクト
ル q=100nm -1 の領域では，数 nm-10nm 程度の領域における電子密度の
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揺らぎを示していることから，数ナノオーダーでの W 原子の濃度揺ら
ぎが生じていると予想される．散乱ピーク位置から推定される濃度揺
らぎの周期は，酸性浴材で 9nm，アルカリ浴材で 3nm であり，散乱強
度は，アルカリ浴材よりも酸性浴材の方が顕著であることがわかった．
したがって，同程度の W 含有量であっても酸性浴材の方がアルカリ浴
材よりも W 原子の濃度揺らぎが大きいことが示唆された．   
Figure 3.15 に三次元アトムプローブトモグラフィを用いて観察した
(a)酸性浴材 (W=16.9at.%)と (b)アルカリ浴材 (W=17.2at.%)における W 原
子の濃度分布を示す．アルカリ浴材では，W 原子が比較的均一に分布
しているのに対して，酸性浴材では W 原子の分布が不均質であること
が確認された．Figure 3.16 に断面の等濃度マップを示す．ここで，W
含有量の高い領域は赤色，低い領域が青色に対応している．これらの
Ni-W 合金は，ナノ結晶とアモルファスの二相組織であることから，青
い領域がナノ結晶サイト，赤い領域がアモルファスサイトであると考
えられる．Figure 3.16 (a)に示す酸性浴材では，アルカリ浴材よりも赤
い領域の割合が増加していることから，アモルファス相の体積率が多
いことが確認され，また濃度分布に偏りがみられた．一方で，Figure 
3.16 (b)に示すアルカリ浴材では，赤い領域が青い領域を囲むように均
一に分布していることが確認された．この結果は，X 線回折測定およ
び SAXS 測定より得られた予測とも一致した．したがって酸性浴材は，
同程度の W 含有量のアルカリ浴材よりもアモルファスの体積率が多
く，また W原子が不均質に分布した組織であることが明らかとなった． 
過去の研究より，異なる電解浴 pH で作製した Ni-W 合金の熱安定性
について報告がされている [17]．本研究で用いた酸性浴材では，アルカ
リ浴材より発熱ピークが低温側でみられることが DSC 測定より明ら
かとなっており，酸性浴材の方が結晶化を生じやすいと報告されてい
る．したがって，酸性浴材はアルカリ浴材よりもアモルファス相の熱
安定性が低いことが考えられる．アモルファス相の安定性の違いは，
本報告から明らかとなった W 原子の不均質性が関係していることが
考えられる．以上の結果から，Ni-W 二相合金における機械的性質は，
単に W 含有量と微細組織の関係のみで変化するのではなく，ナノ結晶
の体積率や W 原子の不均質性によるアモルファス相の安定性の違い
が関連していることが示唆された．   
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Figure 3.12 XRD profiles for (a) acid material and (b) alkali material . 
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Figure 3.13 Nominal stress-strain curves for the acid material  and 
alkali material . 
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Figure 3.14 SAXS curves for the acid material and alkali material.  
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Figure 3.15  3DAP analysis of the W concentration profile for the 
(a) acid material (16.9at.%W) and (b) alkali material (17.2at.%W). 
Figure 3.16 W concentration visualizations on cross section for 
the (a) acid material (16.9at.%W) and (b) alkali material  
(17.2at.%W). High W concentration region is indicated as red 
color and low W concentration region is indicated as blue color.  
(b) (a) 
(b) (a) 
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3.4 考察  
3.4.1 引張変形中の動的組織変化観察  
3.3 節の結果より，ナノ結晶とアモルファスの二相組織を有する Ni-
W 合金は酸性浴材，アルカリ浴材ともに加工硬化を伴う塑性変形を生
じることが確認された．また，W 含有量が 14at. %以下のナノ結晶 Ni-
W 合金についても数%の塑性伸びがみられたことから，Ni-W 二相合金
およびナノ結晶 Ni-W 合金における変形メカニズムの解明が求められ
る．したがって，ナノ結晶 Ni-12.7at.%W 合金と Ni-17.0at.%W 二相合
金について引張変形中の in-situ X 線回折測定を行い，均一変形領域に
おける組織変化を観察した．このとき，入射 X 線は引張試験片の中央
部に照射しており，局所変形領域にはあたらないようにした．  
Figure 3.17 にナノ結晶 Ni-12.7at.%W 合金における公称ひずみ量の
増加に伴う公称応力 , σ と (111)面の半値幅 , β の変化を示す． Ni-
12.7at. %W 合金は最大 2,450MPa の引張強度と約 4%の塑性伸びを示し
た．0.2%耐力点における応力とひずみ量はそれぞれ 1,500MPa，3%とな
った．0.2%耐力点において塑性変形が開始していると考えると，弾性
変形領域では半値幅に変化はほとんどみられなかった．一方，塑性変
形が開始するとともに半値幅はわずかに増加する傾向にあった． X 線
回折測定を用いた転位密度の算出は Williamson らにより提案されてい
る [18]．実験的に転位密度を算出するために，以下の式で表される
Williamson-Hall の式を用いて，不均質ひずみの増加量を求めた．  
 
 
 
ここで，β は回折ピークの半値幅，θ は回折ピーク角度，λ は入射 X 線
の波長，η は不均質ひずみ，D は結晶子サイズをそれぞれ示す．今回の
実験では，Ni-W 合金における高角度側のピーク強度が弱いため，(111) 
面以外のピーク情報が満足に得られなかった．よって，公称ひずみ量
0%のとき，粒内に不均質ひずみ η0 は生じていないものとし，また公称
ひずみ量 x%のときのピーク位置 θx は，ピークシフトが小さいため
θ0=θx と仮定し，破断直前の不均質ひずみの増加量Δη を求めた．得ら
れた不均質ひずみは，以下の式を用いることで転位密度を算出するこ
とができる [19]．  
 
 
 
D
9.0sin
2
cos







2)(1.16
b

 
(3.1) 
(3.2) 
54 
 
ここで b は純 Ni における完全転位のバーガースベクトルの大きさで
ある． b=0.249 nm とすると， in-situ X 線回折測定より算出した Ni-
12.7at.%W 合金の転位密度は 1013 m -2 オーダーとなった．結晶粒径 6nm
のナノ結晶材料において，転位により変形が進行していると考えた場
合，転位長さはせいぜい結晶粒径程度であるといえる．したがって粒
内の転位が塑性変形を担うために必要な転位密度は，各粒に直線上の
転位が一本存在すると仮定すると，ρmin=d/ d3=2.7×1016  m -2 となり，少
なくとも 1016 m -2 オーダーの転位密度が必要である．よって実験的に
求めた転位密度は理論的に必要な転位密度より小さくなったため，つ
まり Ni-12.7at.%W 合金における塑性変形は粒内の完全転位の活動によ
るものではないことがわかった．しかしながら，本研究では不均質ひ
ずみの増加をもたらした格子欠陥を直接解明することはできなかった． 
 
 
  
Figure 3.17 Change in the FWHM of the Ni (111) peak as a function of 
nominal strain for Ni-12.7at. %W alloy during in-situ XRD measurement.  
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ナノ結晶とアモルファスの二相組織を有する Ni-17.0at.%W 合金の
in-situ X 線回折測定結果を Figure 3.18 に示す．Ni-17.0at.%W 合金は最
大 2,520MPa の引張強度と 2.3%の塑性伸びを示した．0.2%耐力点にお
ける応力とひずみ量はそれぞれ 1,650MPa，4.4%となった．半値幅は弾
性変形初期から単調に減少し，塑性変形域から半値幅の減少量が大き
くなっていることが認められた．半値幅の減少がすべて結晶子による
影響であると仮定すると，Ni-W 二相合金はひずみ量の増加に伴い結晶
子サイズが増加していることから，結晶粒成長が生じていると考えら
れる．このとき，アモルファス内での新たな結晶核生成ではなく，す
でに存在するナノ結晶とアモルファスの界面において結晶化が生じる
ほうがエネルギー的に有利であるため，アモルファスの結晶化による
結晶粒成長が生じたと考えられる．  
引張変形中の in-situ X 線回折測定より，ナノ結晶とアモルファスの
二相組織を有する Ni-W 合金は変形誘起結晶粒成長を生じることが示
唆された．したがって，局所変形領域においても同様に結晶粒成長が
顕著に起こっていると予想される．しかしながら，今回の in-situ X 線
回折測定の測定系において，入射 X 線ビームは試験片平行部の中央付
近にあたっており，X 線照射箇所で必ずしも局所変形が生じるわけで
はない．よって，引張試験により局所変形が発現した引張試験片につ
いて，試験片が破断する前に試験を中断することで，試験片平行部に
せん断帯が明瞭に観察できる試料を用意し，局所変形領域における組
織変化観察を行った．この実験では，Ni-17.4at. %W 二相合金について
引張試験を行い，応力低下がみられたところで，負荷応力を除荷した
(Figure 3.5)．Figure 3.6 の引張試験片像でみられるように，平行部に
は幅約 130µm のせん断帯が明瞭に観察された．このせん断帯を横断す
るように，マイクロ X 線ビームを試験片に照射し，各点における X 線
回折プロファイルから見かけの結晶子サイズを求め，Figure 3.19 に示
した．また図の下部には，測定箇所に対応した試験片平行部の簡易的
な模式図を示している．局所変形を生じていない平行部の結晶子サイ
ズが約 3.2nm であるのに対し，局所変形領域では結晶子サイズは最大
4.2nm へと増加していることが確認された．したがって Ni-W 二相合金
は局所変形領域においてもアモルファスの結晶化に伴う結晶粒成長が
生じることが確認された．   
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Figure 3.18 Change in the FWHM of the Ni (111) peak as a functi on of 
nominal strain for Ni-17.0at.%W alloy during in-situ XRD measurement.  
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Figure 3.19 Apparent crystalline size at each position. A simple 
illustration of the parallel part of tensile specimen is shown in the 
lower part of the figure.  
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3.4.2 変形誘起結晶粒成長  
引張変形中の in-situ X 線回折測定および局所変形領域における組織
変化観察により，Ni-W 二相合金は変形誘起結晶粒成長を生じることが
示唆された．したがって，引張変形を加えた後の組織を TEM により観
察した．Figure 3.20 に Ni-16.9at. %W 合金の公称応力 -ひずみ曲線を示
す．引張試験は，公称ひずみ ε=8.4%(εp=5.4%)の点において負荷応力を
除荷した．Figure 3.21(a)に引張変形を生じていない引張試験片のつか
み部と， (b)塑性ひずみ εp=5.4%を加えた引張試験片の平行部における
DF-TEM 像を示し，それぞれの平均結晶粒径を算出した．Figure 3.22
に示すように，試験片のつかみ部 ε=0%と平行部 εp=5.4%における平均
結晶粒成長はそれぞれ 6.4nm，7.5nm となり，試験片平行部において平
均結晶粒径は 1.1nm 増加していることが確認された．したがって， in-
situ X 線回折測定および局所変形領域における組織変化観察によって
示唆された変形誘起結晶粒成長が TEM による直接観察からも確認さ
れた．  
 
 
  Figure 3.20 Nominal stress-strain curve for Ni-16.9at.%W alloy. The 
applied stress was unloaded when plastic strain εp reached about 5.4%. 
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  Figure 3.21 DF-TEM images for tensile test specimen of Ni-16.9at.%W 
alloy after tensile testing. (a) Grip and (b) Parallel part  
(b) 
(a) 
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  Figure 3.22 Average grain sizes calculated from DF-TEM images.  
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3.4.3 加工硬化と変形メカニズム  
Ni-W 二相合金は，引張条件下において最大応力に達すると局所変形
の進行に伴う応力低下を示しており，このとき応力低下直後に破断に
は至っておらず，またわずかに応力上昇しながら変形していることが
確認された．したがって Ni-W 二相合金は，塑性変形中になんらかの
加工硬化メカニズムが働いていることが示唆された．加工硬化メカニ
ズムをしらべるため，引張変形を加えた後の試験片平行部における硬
度測定を行った．はじめに Ni-16.9at.%W合金について引張試験を行い，
局所変形の進行に伴う応力低下を確認したのち，塑性ひずみ εp=2.8%
の点において負荷応力を除荷した  (Figure 3.23)．この引張試験片の局
所変形領域近傍における硬度を超微小押し込み硬さ試験により測定し
た．Figure 3.24 に引張試験片平行部の像と各点における硬度の変化を
プロットした．ここで，硬度測定結果における横軸は，上図の試験片
平行部の像の位置と対応させており，また図中の青点は各測定点にお  
 
  
Figure 3.23 Nominal stress-strain curve for Ni-16.9at. %W alloy. 
The applied stress was unloaded when plastic strain εp reached 
about 2.8%. 
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Figure 3.24 Change in the hardness for Ni-16.9at. %W alloy 
in each position. 
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ける硬度，黒点はつかみ部における硬度の平均値を示している．つか
み部における平均の硬度は 1,090HV であった．また，試験片平行部で
は加工硬化が生じたことにより，硬度は平均 1,200HV まで上昇した．
引張試験後の試験片における硬度は，均一変形を生じている場合，図
中の破線で示すように試験片平行部では一定の値を示し，カーブ部か
ら徐々に減少し，つかみ部で再び一定となることが予想される．しか
しながら，局所変形の進行により，カーブ部付近の局所変形領域にお
いては最も高い 1,250HV の硬度を示した．したがって Ni-W 二相合金
は，変形誘起結晶粒成長が起こることによって加工硬化を生じている
と考えられる．  
 粗大粒材料における加工硬化は，結晶粒内で転位が増殖，蓄積する
ことですべり面に対して抵抗を生じることに起因する．しかしながら，
結晶粒径 6nm 程度のナノ結晶材料においては，結晶粒内での転位の運
動のみで変形が進行することは 困難であることがナノ結晶 Ni-
12.7at. %W 合金の in-situ X 線回折測定から明らかとなった．したがっ
て，ナノ結晶とアモルファスの二相組織を有する材料における加工硬
化メカニズムは，従来の加工硬化メカニズムと異なることが考えられ
る．ナノ結晶とアモルファスの二相材料において考慮すべきパラメー
ターとしては，ナノ結晶の大きさとその数，ナノ結晶とアモルファス
の体積率があげられ，これらの因子が変形に寄与すると考えられる．
ナノ結晶とアモルファスの二相組織を有する材料の変形モデルについ
ては， J. Park らと山本らにより計算が行われている． J. Park らはアモ
ルファス Cu57Zr43 とナノ結晶 Zr2Cu を組み合わせた二相材について二
次元の分子動力学シミュレーションを行い，ナノ結晶のサイズとナノ
結晶の数が強度におよぼす影響について報告している [20]．この変形
モデルでは，アモルファス中のナノ結晶はマイクロせん断帯のソース
として働くとされ，また多重せん断帯によってアモルファス相が主に
変形を担うとされる．このシミュレーションの結果より，引張変形に
おいてナノ結晶の大きさが増加すると最大応力はわずかに減少する．
また，ナノ結晶の数が多いほどせん断帯の進行が阻害させるため，理
想的な均一変形に近づくとされる．このとき，ナノ結晶の数の増加に
伴い最大応力は低下する．したがって，Ni-W 二相合金において確認さ
れた変形誘起結晶粒成長では加工硬化を生じないことになり，本報告
における加工硬化の発現や延性の改善を説明することができない．山
本らは，アモルファス Cu50Zr50 とナノ結晶 Cu について三次元の分子動
力学シミュレーションを行い，ナノ結晶とアモルファスの体積率を変
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化させたモデルを構築し，ナノ結晶の体積率と流動応力の関係につい
て報告している  [21]．このシミュレーションの結果より，ナノ結晶の
体積率が増加すると流動応力は増加し，84%で最大値を取り，その後軟
化するとされる．ナノ結晶の周りに存在するアモルファスを粒界とし
て考えると，粒界の厚さはアモルファス相の体積率が高いほど厚くな
るといえる．粒界が厚い場合は，粒界から生成された転位は粒内をは
しり，粒の終端にたどり着いた転位は隣の粒に伝播することなく粒界
に吸収される．これを変形中に連続的に繰り返すことによって高い流
動応力を維持することができる．したがってこの変形モデルでは，格
子欠陥によりナノ結晶が変形し，粒界として存在するアモルファスが
格子欠陥のシンクやソースとしての役割を担うと考えられている．著
者らの今回の報告から，引張変形によるひずみ量の増加によって，ナ
ノ結晶とアモルファスの界面においてアモルファスの結晶化が生じた
と考えた場合，ナノ結晶の体積率が増加するといえる．3DAP を用いた
報告によると，今回の実験で結晶粒成長挙動を示した Ni-17.0，
17.4at.%W 合金のナノ結晶の体積率はおよそ 42%であると見積もるこ
とができる [22]．したがって Ni-W 二相合金は変形誘起粒成長によって
ナノ結晶の体積率が増加し，ナノ結晶の体積率と流動応力の関係に従
って強度の増加，つまり加工硬化を生じたと考えられる．  
次にナノ結晶とアモルファスの二相材料の変形メカニズムについて
考察を行った．Ni-W 二相合金におけるひずみ速度感受性指数 m 値は
0.027-0.045 となることが萬永らにより報告されている [23]．この値は，
粒界すべりによって変形が生じる場合に得られる値より 1 オーダー小
さい値となっていることから，Ni-W 二相合金の変形において粒界すべ
りは生じていないといえる．アモルファス材料の一つである金属ガラ
スにおいて，アモルファス相にナノ結晶を分散させることで塑性変形
能の改善がみられたと報告されている．山田らは，Au を添加した Zr 基
金属ガラスに HPT 加工を加えることで，圧縮試験および引張試験にお
いて塑性変形能が向上することを報告している [24,25]．これは，Zr 基
金属ガラスに Au を添加することによって，準結晶の析出が容易とな
り，変形中にせん断帯内部において準結晶が析出し，せん断変形抵抗
を上昇させることにより，新たなせん断帯の形成が促されることで変
形の局在化が抑制され変形能が向上するとされる (ナノ結晶分散効果 )．
しかしながら，金属ガラスの変形に伴うせん断帯の発現は微視的なも
のであり，今回著者らが報告した Ni-W 二相合金における局所変形を
伴った塑性変形では，幅約 100µm のせん断帯がみられたことから，ナ
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ノ結晶分散効果によるせん断帯の進行抑制，それに伴う変形能の改善
は考えにくいといえる．また金属ガラスにおける塑性変形メカニズム
は，せん断形成変形帯 (Shear Transformation Zone: STZ)と呼ばれる数百
の原子から構成される局所的なクラスターがひずみにより再配列する
ことに起因することが足立らにより報告されている [26]．HPT 加工を
加えることで，自由体積と呼ばれる構造欠陥が試料中に導入される．
自由体積の増加は STZ の活性化を促すことから，塑性変形を生じやす
くなると考えられている．この報告では，主にアモルファス金属ガラ
スについて議論されており，HPT 加工によって準結晶を析出させたナ
ノ結晶とアモルファスの二相材料については議論されていない．しか
しながら，アモルファス材料の変形メカニズムを議論する上で，自由
体積や STZ が重要な役割を担っていることが示唆されている．  Ni-W
二相合金の変形メカニズムは，前述のとおり粒界を担うアモルファス
相からの転位の生成と吸収によって説明することが可能であるが，こ
の山本らの変形モデルでは，アモルファス相に存在する自由体積や
STZ を変形因子として考慮されていない．転位の生成と自由体積に関
する研究は H.V. Swygenhoven らによって報告されており，彼らは結晶
粒径 5,12,20nm のナノ結晶材料について引張変形中の分子動力学シミ
ュレーションを行った [27]．これらの材料は，引張変形中に局所的な原
子のシャッッフリングと応力による自由体積の移動によって，粒界か
ら部分転位が放出され，部分転位の生成と伝播によって粒界で構造緩
和が生じるとされる．したがって，Ni-W 二相合金においては，引張変
形によってナノ結晶周辺のアモルファス相で原子の再配列による結晶
粒成長が生じ，それに伴い部分転位が結晶粒内に導入されることによ
って塑性変形を生じたと考えられる．  
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3.4.4 アモルファス相の不安定性と経時変化  
 前項において Ni-W 二相合金は引張変形中にアモルファス相の結晶
化に伴う結晶粒成長が生じることが明らかとなった．アモルファス材
料は熱力学的に非平衡な準安定状態であるため，ガラス転移温度以下
で容易に結晶化が生じる．しかしながら，変形に伴うひずみ量の増加
によって結晶化が生じる，または変形誘起結晶粒成長が生じるという
報告はされていない．したがって，Ni-W 二相合金におけるアモルファ
ス組織は，通常のアモルファス材料より熱的に不安定な状態であるこ
とが予想される．  
このアモルファス相の不安定性を示唆する結果が引張試験および
DSC 測定により得られている．Figure 3.25 に電析により作製した Ni-
W 二相合金を室温にて時効させたときの公称応力 -ひずみ曲線を示す．
1day 時効材は，最大引張強度 2,250MPa と 9.2％の塑性伸びがみられた．
一方で，30day 時効材，100day 時効材では，最大引張強度は 2,500MPa
を示し，1day 時効材より約 250MPa の強度増加が確認され，また塑性
伸びは 1day 時効材と比較して著しく低下した．したがって，Ni-W 二
相合金の機械的性質は，室温時効により経時変化することが明らかと
なり，これは室温下においてアモルファス相の微細組織が容易に変化
することを示唆している．  
 Figure 3.26(a)に室温時効させた Ni-W 二相合金の DSC 曲線および，
(b)室温時効日数と構造緩和温度の関係を示す．Ni-W 二相合金は約
360K で発熱ピークを示し，これはアモルファス相の構造緩和，ここで
は自由体積の減少に伴う発熱ピークである．発熱ピークが現れた後の
単調に熱量が増加している区間で接線を引き，この接線と構造緩和に
伴う発熱ピークが現れるまでの直線との交点を構造緩和温度と定義し
ている．発熱ピークは室温時効時間の増加に伴って高温側へシフトし
ていることが DSC 曲線から確認された．また室温時効日数の増加に伴
って構造緩和温度は単調に増加していることが確認された．したがっ
て Ni-W 二相合金の室温時効に伴う機械的性質の経時変化は，時効時
間の増加に伴ってアモルファス相中に含まれる自由体積が減少し，変
形誘起結晶粒成長が生じにくくなったためであると考えられる．  
アモルファス金属ガラスではガラス転移温度以下の熱処理により構
造緩和が生じ，それに伴って自由体積が減少することが知られている．
よって Ni-W 二相合金の室温時効による構造緩和が，金属ガラスでみ
られる熱処理による構造緩和と同等の現象であるかをしらべた．
Figure 3.27 に Ni-W 二相合金の電析まま (as-depo.)材と，室温時効によ
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り構造緩和がみられた温度である 373K で 5 分間の焼鈍を施した低温
焼鈍材の公称応力 -ひずみ曲線を示す．電析まま材では約 6%の塑性伸
びがみられたのに対して，低温焼鈍材では塑性伸びはわずか 1%程度し
かみられず，低温焼鈍による塑性伸びの著しい低下がみられた．Figure 
3.28 に電析まま材と低温焼鈍材の DSC 曲線を示す．電析まま材，低温
焼鈍材における構造緩和温度はそれぞれ 364K，386K となり，低温焼
鈍材は電析まま材より発熱ピークの立ち上がりが高温側へシフトして
いることから，熱処理によって構造緩和が生じたといえる．したがっ
て Ni-W 二相合金の室温下における構造緩和は，熱処理によって生じ
る構造緩和と同等の現象であることが確認された．これらの結果から，
Ni-W 二相合金における塑性変形には，アモルファス相中に含まれる自
由体積が大きく寄与していることが示唆された．またこれは H.V. 
Swygenhoven らにより報告されている [27]，引張変形中の局所的な原子
のシャッフリングと応力による自由体積の移動が Ni-W 二相合金にお
ける変形の素過程を担っていることを裏付ける結果であるといえる．  
以上の結果より，Ni-W 二相合金は変形中に結晶粒成長を生じること
で加工硬化を生じ，また変形の進行に伴って粒界として存在するアモ
ルファス相から部分転位がナノ結晶中に導入され，部分転位がすべり
運動することで塑性変形を生じることが示唆された．このメカニズム
によって変形が進行するためには，アモルファス相中に十分な自由体
積が必要であることが明らかとなった．  
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Figure 3.25 Change in the tensile properties for the Ni -W dual-phase 
alloys by aging at room temperature.  
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Figure 3.26 (a) DSC curves for the Ni-W dual-phase alloys by aging at 
room temperature and (b) change in the structural relaxation temperature 
with increasing aging time.  
(a) 
(b) 
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  Figure 3.27 Nominal stress-strain curves of as-deposited and heat 
treated Ni-W alloys.  
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Figure 3.28 DSC curves of as-deposited and heat treated Ni-W alloys.  
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3.5 結言  
本章では，はじめに Ni-W 合金における W 含有量の変化による微細
組織と機械的性質の関係についてしらべた．そして高強度と高延性を
兼ね備える Ni-W 二相合金の加工硬化メカニズムおよび塑性変形メカ
ニズムを解明することを目的とした．  
 
1. W 含有量の異なる Ni-W 合金について X 線回折測定と TEM 観察
を行い，W 含有量と微細組織との関係をしらべたところ，W 含
有量が 14at. %以下ではナノ結晶単相組織，14-20at. %の範囲では
ナノ結晶とアモルファスの二相組織となり，W 含有量が 14at.%
がナノ結晶単相組織と二相組織の境界であることが明らかとな
った．   
 
2. ナノ結晶とアモルファスの二相組織を有する Ni-W 合金について
X 線回折測定から結晶子サイズを算出したところ，W 含有量の
増加に伴い結晶子サイズは減少する傾向にあった．一方，DF-
TEM 像から平均結晶粒径を求めると，結晶粒径はいずれも約 6nm
程度であったことから，結晶粒径は W 含有量に大きく依存しな
いことがわかった．これは W 含有量の増加に伴い，アモルファ
ス相の割合が増加するため，X 線回折測定から得られた結晶子サ
イズが実際の結晶粒径より小さく見積もられたためである．した
がって，Ni-W 二相合金では，結晶粒径は W 含有量に大きく依存
せず，W 含有量の変化によりアモルファス相の体積率が変化す
ることが明らかとなった．  
 
3. Ni-W 二相合金では約 2,500MPa の高い引張強度に加え，局所変
形を伴う数%の塑性伸びが認められた．よって微細組織をナノ結
晶とアモルファスの二相組織に制御することで，高強度・高延性
材料の開発が可能であることが示唆された．また本質的に硬い材
料であるナノ結晶とアモルファス同士を組み合わせることで延
性が大きく向上していることから，従来考えられていた複合則か
ら外れる新たな物理現象であることが示された．  
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4. ナノ結晶 Ni-W 合金における引張変形中の in-situ X 線回折測定よ
り，弾性変形領域では半値幅は一定となり，塑性変形領域から半
値幅の増加が認められたことから，格子欠陥の増加により加工硬
化が進行した．この格子欠陥の運動が粒内転位によるものである
かしらべたところ，実験的に求めた転位密度は，結晶粒内で転位
が動くために最低限必要な転位密度の理論値より低い値を示し
た．このことから，ナノ結晶 Ni-W 合金の塑性変形は粒内転位の
すべりによるものではないと考えられる．  
 
5. 引張変形中の in-situ X 線回折測定より，Ni-W 二相合金はひずみ
量の増加に伴って半値幅の減少がみられたことから，変形誘起結
晶粒成長が生じていることが明らかとなった．結晶粒成長はアモ
ルファスとナノ結晶との界面でアモルファスが結晶化し，原子が
再配列することで生じていると考えられる．  
 
6. Ni-W 二相合金は変形誘起結晶粒成長によってアモルファス相が
結晶化し，ナノ結晶の体積率が増加する．ナノ結晶の体積率が増
加すると流動応力が増加するため，Ni-W 二相合金は加工硬化を
伴う引張変形挙動を示したと考える．  
 
7. Ni-W 二相合金における塑性変形メカニズムは，変形の進行に伴
って粒界として存在するアモルファスから部分転位がナノ結晶
中に導入され，この部分転位がすべり運動することで塑性変形を
生じたと考える．   
 
8. Ni-W 二相合金は，室温時効や低温焼鈍により自由体積が減少し，
塑性変形能が著しく低下することが明らかとなった．したがって，
アモルファスに含まれる自由体積が変形中の結晶粒成長によっ
て生じる加工硬化，および部分転位のすべり運動によって生じる
塑性変形に大きく寄与していることが明らかとなった．   
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第 4 章  
In-situ XRD 測定を用いたナノ結晶 Ni 系合金に  
おける弾塑性変形挙動の解析 
 
4.1 緒言  
近年の構造用金属材料開発において，超微細粒材料が注目されている．
超微細粒材料の作製には ARB(Accumulative Roll-Bonding), ECAP(Equal 
Channel Angular Pressing), HPT(High-Pressure Torsion)に挙げられる巨大
ひずみ加工 (Severe Plastic Deformation: SPD)法が用いられており，結晶
粒径が 1μm 以下のバルク材を容易に得ることができる [1-4]．降伏強度
σ は Hall-Petch の式に従い，結晶粒径 d の -1/2 乗に比例して増加するこ
とが経験的に知られており [5,6]，  
 
 
 
ここで σ0 は結晶粒径以外の効果による項であり，k は材料による定数
である．この式から理解されるように，ナノ結晶材料は非常に高い強
度を示す [7]．結晶粒微細化による強化は多量の合金元素の添加を必要
としないため，ナノ結晶材料は元素戦略上の観点からも，非常に有望
な構造材料であるといえる．その一方で，ナノ結晶材料では粗大粒材
料ではみられない特異な機械的性質を示すことが多く報告されている．
例えば，粗大粒材料において報告されている Hall-Petch 曲線よりも，
ナノ結晶材料では降伏強度が高くなる異常 Hall-Petch 現象 [8,9]，fcc 金
属である純 Al では通常発現しない降伏点降下現象の発現 [9]，粗大粒
材料よりも非常に大きな降伏強度のひずみ速度依存性 [10-14]，焼鈍す
ると強度が増加し，加工すると強度が低下する ”Hardening by Annealing , 
Softening by deformation”現象 [15]，活性化体積の逆温度依存性 [16]，結
晶粒径が 10-20nm の領域を境に結晶粒の微細化に伴って軟化現象を示
す”Inverse Hall-Petch”関係 [17-19]などが報告されている．ナノ結晶材料
を実用に供するためには，これらの現象が発現する理由を解明するこ
とが必要であるが，未だ十分にその原因は明らかになっていない．  
 ナノ結晶材料の変形メカニズムに関しては，分子動力学法を用いた
-1/2
0 dk+σ=σ  (4.1) 
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理論的研究や，透過電子顕微鏡観察，放射光を用いた X 線回折測定な
どの実験的研究により様々な報告がされている．下川らは，分子動力
学シミュレーションを用いて fcc ナノ多結晶体の変形メカニズムにつ
いて報告しており [20,21]，高い積層欠陥エネルギー値を示すナノ結晶
材料では，粒内変形は完全転位により生じ，また結晶粒径が小さくな
るほど，粒内変形よりも粒界すべりが変形を担うとされる．低い積層
欠陥エネルギー値を示すナノ結晶材料では，粒内変形は部分転位によ
って生じ，積層欠陥を粒内に蓄積する．つまり，拡張転位の幅と結晶
粒径の関係がナノ結晶材料の変形メカニズムに大きく寄与していると
考えられている．加藤らは，ナノ結晶材料では粗大粒材料でみられる
ような Frank-Read 源による転位の増殖や転位のすべり運動が困難であ
り，結晶粒の微細化に伴って粒界の体積率が急激に増加するため，粒
界が転位源として働くと報告している [22,23]．Furuya および Wuらは，
透過電子顕微鏡を用いたナノ結晶材料の内部構造解析を行い，結晶粒
径が 10nm 程度のナノ多結晶体においても，双晶や積層欠陥が確認さ
れたことから，格子欠陥によって変形が進行することが示唆されてい
る [24,25]．放射光を用いた引張変形中の in-situ X 線回折測定では，ナ
ノ結晶材料は変形を担う転位の挙動が粗大粒材料と異なることが報告
されている [26-28]．足立らは，ARB 加工により作製した結晶粒径 260nm
の超微細粒 Al と，それを焼鈍することにより作製した結晶粒径 1μm，
5μm の微細粒 Al について，放射光 in-situ X 線回折測定を用いて引張
変形中における転位密度変化の測定を行った [28]．その結果，転位密度
は引張変形中にステージ I〜 IV までの四段階を経て変化することを明
らかにした．結晶粒径 260nm の微細粒 Al では，ステージ IV（破断に
伴う除荷時）において，塑性変形中に増殖した転位の多くが，急激に
減少することを明らかにした．このことは，変形中と除荷後の転位組
織がナノ結晶材料においては大きく異なることを示唆しており，ナノ
結晶材料の機械的性質を良く理解するためには， in-situ 測定が必須で
あることを示している．また，ナノ結晶材料における除荷に伴う転位
密度の急激な減少は，粒界がシンクとなっている可能性が考えられ，
変形中の転位密度変化には粒界密度が非常に大きな役割を示すと考え
られる．したがって，より結晶粒径が小さく，粒界密度がさらに高い
ナノ結晶材料において，変形中にどのような転位密度変化を示すのか
については非常に興味深い．しかしながら，強ひずみ加工中に動的再
結晶が生じるため，強ひずみ加工を用いることによって，純アルミニ
ウムの粒径を 200nm 以下にすることは困難である [9,29,30]．  
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よって本研究では，ナノ結晶材料を得る方法として電解析出法を採
用し，同じ fcc 金属である純 Ni のナノ結晶材料を得た [31,32]．結晶粒
径が 50nm 程度のナノ結晶材料における引張変形中の転位密度変化が，
強ひずみ加工により作製した微細粒材料とどのように異なるかを in-
situ X 線回折測定によりしらべた．また Inverse Hall-Petch の領域では，
強度の軟化が報告されていることから [17-19]，この領域のナノ結晶材
料においてもまた変形メカニズムが異なると予想される．よってシン
グルナノメートルサイズの結晶粒を有する Ni-W 合金を作製し，引張
変形中の in-situ X 線回折測定を行い，ナノ結晶材料の変形メカニズム
を考察することを目的とした．  
 
4.2 実験方法  
 4.2.1 試料作製  
 室温において厚さ 1mm の純 Ni 板に 5 サイクルの ARB 加工を施し，
最後に 50%圧延を加えることにより厚さ 0.5mm の板を得た（ARB-Ni
材）．1 サイクルの圧延率は 50%であるため，施したトータルの相当ひ
ずみ量は 4.8 である [1,2]．この板から圧延方向を平行部長手方向とし
て，放電加工機により平行部長さ 12mm，幅 3mm の引張試験片を切り
出した．試験片形状を Figure 4.1 に示す．  
 
 
 
  
Figure 4.1 Shape of tensile test specimen for the ARB-Ni 
and NC-Ni. [mm]. 
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Table 4.1 Bath compositions for Ni electrodeposition . 
NiSO4/6H2O     1.14mol/L 
NiCl2/6H2O     0.30mol/L 
H3BO3       0.73mol/L 
    C7H4NNaO3S/2H2O           0.021mol/L 
 
 
電解析出法によりナノ結晶 Ni(NC-Ni 材 )とナノ結晶 Ni-W 合金を作
製した．Table 4.1 に NC-Ni 材の電解浴組成を示す．NC-Ni 材の作製に
は，硫酸ニッケル六水和物を主成分とするワット浴を用い，陽極は Ti-
Pt 板，陰極はフォトリソグラフィー技術により試験片形状に成形した
銅板を用いた [31,33]．電解浴の体積は 4.5L，電解浴温度 338K，電流密
度 0.05A/ cm2, pH3.7 とした．Ni-W 合金の作製には，第 2 章において述
べたブラッシング電析法を採用した．電解浴は，硫酸ニッケル六水和
物，タングステン酸ナトリウムを主成分とする電解浴を用い，錯化剤
にはクエン酸三ナトリウム，硫酸アンモニウムを用いた．応力緩和剤
としてサッカリンを溶解し，またサッカリンの添加量を調整すること
で結晶粒径を調整した [34]．NC-Ni 材および Ni-W 合金は電析後，銅基
板をクロム酸と硫酸の混合溶液により溶解することで，引張試験片形
状の試料を得た．  
 
4.2.2 引張試験  
結晶粒径の異なる Ni 材および Ni-W 合金の初期ひずみ速度依存性を
しらべるため，マイクロオートグラフ（島津社製 , MST-Ⅰ）を用い，初
期ひずみ速度 έ を 4.2×10 -2-4.2×10 -5s -1 の種々の条件で試験を行った．
引張試験片の形状は，ARB-Ni, NC-Ni 材が平行部長さ 12mm，幅 3mm，
厚さ 150µm とし (Figure 4.1)，Ni-W 合金は平行部長さ 4mm，幅 0.5mm，
厚さ 15-20µm とした (Figure 2.2 参照 )．種々の初期ひずみ速度条件で引
張試験を行い，得られた公称応力 -ひずみ曲線から，0.2%耐力点におけ
る応力 σ0.2 を求め，以下の式を用いてひずみ速度感受性指数 m を算出
した．  
 
 
 
 
 
,
0.2
ln
ln
=m




(4.2) 
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4.2.3 組織観察  
ARB-Ni 材の組織観察には，FE-SEM(日本電子社製， JSM6500F)の電
子線後方散乱回折法 (Electron Backscatter Diffraction: EBSD)を用いた．
観察用試料は前処理として ND-RD 面を SiC 研磨紙により機械研磨し，
コロイダルシリカを用いて化学機械研磨を行うことにより鏡面を得た．
その後，FE-SEM に搭載した Orientation Imaging Microscopy(OIM, TSL
社製 )により加速電圧 15kV で EBSD 測定を行い，ND 方向の大角粒界
間隔を平均結晶粒径と定義した．NC-Ni 材および Ni-W 合金は過塩素
酸とエタノールの混合溶液 (1:9)を用いて電解研磨を行った後，加速電
圧 200kV で TEM 観察を行い，暗視野 (Dark Field Transmission Electron 
Microscopy: DF-TEM)像から平均結晶粒径を算出した．また，NC-Ni 材
は FE-SEM(日立社製，SU-70)に搭載した EBSD (OXFORD 社製，HKL チ
ャンネル 5)を用い，ステップサイズ 5nm で SEM/透過菊池回折
(Transmission Kikuchi Diffraction: TKD)測定を行い，菊池線強度から得
られる Image Quality Map を得た．Ni-W 合金の組成分析は電子線マイ
クロアナライザ (Electron Probe Micro Analyzer: EPMA, 日本電子社製 ,  
JXA-8900R, 加速電圧 : 15kV)を用いた．加速電圧は 15kV，照射電流は
20nA として，ZAF 補正による定量分析法により行った .  
 
4.2.4 放射光を用いた in-situ  X 線回折測定  
 X 線回折測定による転位密度測定は Williamson-Hall 法を用いて行っ
た [35]．  
 
 
 
 
ここで λ は入射 X 線の波長であり，θ は回折ピーク角度，β は各回折
ピークの半値幅 (Full Width Half Maximum: FWHM)，D は結晶子サイズ，
η は結晶子内の不均質ひずみである．各回折ピークの βcosθ/λ を縦軸に
とり，sinθ/λ を横軸にとったときの傾きが 2η となり，この η から次式
により転位密度を算出した [35]．  
 
 
 
 
D
9.0sin
2
cos


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


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2)(1.16
b

 
(4.3) 
(4.4) 
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ここで b は純 Ni における完全転位のバーガースベクトルの大きさで
あり，b=0.249 nm とした．この手法では，多くの回折ピークプロファ
イルの FWHM が必要となるため，広い角度を高い角度分解能で測定す
る必要がある．さらに，ナノ結晶材料の強度は大きなひずみ速度依存
性を有しており，ひずみ速度が低下すると強度が大きく低下するため
[10-14]，引張変形を中断し，ストローク保持中に回折測定する手法
[36,37]では，ナノ結晶材料の変形中における正確な ”real time data”が得
られない．よって引張試験での変形を中断する事なく，変形中の変化
を連続的に測定できるように，また高い時間分解能で実験を行うため
に，アンジュレーター光源を有し，高フラックスの入射ビームを用い
ることができる大型放射光施設 SPring-8 の BL46XU にて in-situ X 線回
折測定を行った．また，一次元検出器 MYTHEN(DECTRIS 社製 )を直列
に 6 個連結することにより，高い角度分解能と広範囲回折角度測定を
同時にできるようにした（Figure 3.4 参照）．これらの測定系により，
今回の実験では (111), (200), (220), (311), (222), (400), (331), (420), (420), 
(511)面からの回折ピークを時間分解能 1s で同時に測定を行うことを
可能となった．入射 X 線は試験片に垂直に入射しており，透過線上か
ら 21°上に，試験片から 719.21mm の距離に検出器を配置した．ARB-
Ni 材および NC-Ni 材の in-situ X 線回折測定では，入射 X 線のエネル
ギーは 30keV，入射ビームサイズは幅 0.5mm，縦 0.2mm とした．引張
試験は初期ひずみ速度 8.3×10 -4 s -1 の室温下で行った．入射ビームは平
行部中心に当たっており，局所変形が生じたネッキング部分には当た
っていなかった．また，本研究で得られたストローク変位には試験機
の変形量も含まれている．ナノ結晶 Ni-W 合金の in-situ  X 線回折測定
においても上述の測定系を用いており，入射 X 線のエネルギーは
30keV，入射ビームサイズは幅 0.4mm，縦 0.4mm とした．引張試験は
初期ひずみ速度 4.2×10 -4 s -1 の室温下で行った．  
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4.3 実験結果  
 4.3.1 ナノ結晶 Ni 材における引張変形中の転位密度変化  
 Figure 4.2 に SEM/EBSD により測定した ARB-Ni 材の ND-RD 断面の
粒界マップを示す．黒線と灰色線はそれぞれ 15°以上の大角粒界と 2-
15°の小角粒界を示す．ARB 加工により作製した材料で良く観察され
る，RD 方向に伸びた繊維状組織となっている [1,2]． ND 方向の大角粒
界間隔は 270nm であり，これを ARB-Ni 材の結晶粒径とした．  
 
  
Figure 4.2  Grain boundary map of the ND-RD plane in ARB-Ni. The black 
lines correspond to the boundaries of  a misorientation angle above 15° , 
while the gray lines indicate the boundaries for a  misorientation angle 
below 15°. 
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Figure 4.3(a),(b)に NC-Ni 材における TEM 観察から得られた暗視野
(DF)像と SEM/TKD-Image Quality（ IQ）像を示す．DF 像，IQ 像ともに
等軸の結晶粒がみられ，DF 像から求めた平均粒径は 52nm であり，こ
れは IQ 像でみられた結晶粒径とほぼ一致したため，52nm を NC-Ni 材
の結晶粒径とした．  
 
 
 
 
 
  
(a) 
(b) 
Figure 4.3 (a) DF-TEM image of NC-Ni and (b) image quality map of NC-
Ni obtain using the SEM/ TKD method.  
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Figure 4.4(a)に ARB-Ni 材における引張変形中の公称応力 -ひずみ曲
線と， in-situ X 線回折測定により得られた転位密度変化を示す．純 Al
と同様に転位密度は 4 段階で変化した [28]．ステージ I では転位密度は
増加せず，変化は小さかった．このステージではフックの法則に従っ
てひずみ量に比例して応力が増加する弾性変形領域であり，塑性変形
はほとんど生じない．ひずみ量が 2.5%(εⅠ )付近から転位密度変化の挙
動が変化し，ステージⅠからステージⅡへ移り変わっている．ひずみ
量が εⅠに達しステージⅡに入ると転位密度は急激に増加し，このステ
ージでは，フックの法則の直線よりも応力は低くなっていることから，
塑性変形が生じている．しかしながら，ひずみ量 εⅠにおける転位密度
は，引張変形速度に対応したひずみ速度で塑性変形するための量に満
たないため，ステージⅡでは塑性変形とともに弾性変形も生じている．
ひずみ量の増加とともに転位密度が増加することによって，転位すべ
りにより塑性変形できる量が増加し，弾性変形量の増加が少なくてす
むため，応力の増加量も小さくなる．ひずみ量が 4%(εⅡ )を過ぎ，転位
密度が ρⅡ=1.70×1015 m -2 に達すると，転位密度の変化はステージⅢへ
と移り変わり，転位密度の増加する速度がステージⅡより緩やかとな
った．このステージでは，ほぼ塑性変形のみで変形が進行する．した
がってステージⅡは，塑性変形のみで変形が進行できる転位密度，ρⅡ
に達するまで急激に転位密度が増加するステージであるといえる．ス
テージⅣでは破断に伴う除荷によって，転位密度が急激に低下し，ス
テージⅡ , Ⅲで増加した量の約 70%程度が 1 秒以下で消滅した．  
 Figure 4.4(b)に NC-Ni 材における引張変形中の公称応力 -ひずみ曲線
と， in-situ X 線回折測定により得られた転位密度変化を示す．純 Al，
ARB-Ni 材と同様に転位密度は 4 段階で変化した．ステージⅠでは転
位密度は増加せず，変化は小さかった．ステージⅡに入ると転位密度
は ρⅡ=1.15×1016 m -2 に達するまで急速に増加した．ステージⅢに入る
と転位密度の増加がステージⅡより緩やかになった．ステージⅣでは
破断に伴う除荷により，ステージⅡ，Ⅲで増加した転位密度のほとん
どが 1 秒以下で消滅していた．破断に伴う転位密度の消滅量は ARB-
Ni 材のそれよりも非常に大きい．結晶粒径 52nm のナノ結晶材ではシ
ンクとなりうる粒界の体積率が大きく，また粒界と転位の距離が近い
ことから消滅しやすいと考えられる．ステージⅠとⅡの境界の応力 ρ I
は，塑性変形開始応力という意味で降伏応力として捉えることも可能
であり，その一方で，ステージⅡとⅢの境界における応力 ρⅡも塑性変
形のみで変形し始めた応力という意味で降伏点と捉えることができる． 
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Figure 4.4 Change in the dislocation density with the nominal strain for 
(a) ARB-Ni and (b) NC-Ni during the in-situ XRD measurement. Greek 
letter indicates each region and the broken line is the region boundary.  
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一般的に連続降伏する材料では 0.2%耐力 σ0.2 を降伏点として扱うこと
が多い．ARB-Ni 材，NC-Ni 材における σ I, σⅡ , σ0.2 はそれぞれ 585, 750, 
725MPa および 1075, 2015, 1330MPa であった．σ0.2 は ρ I と ρⅡの間にあ
り，ARB-Ni 材では ρⅡに近く，NC-Ni 材では ρ I に近かった．また，ρ I
と ρⅡの差は NC-Ni 材では ARB-Ni 材と比べ非常に大きいことが明らか
となった．  
 
4.3.2 シングルナノメートルの結晶粒を有するナノ結晶 Ni-W 合金に
おける in-situ  X 線回折測定  
Figure 4.5 (a)-(d)に W 含有量の異なる Ni-W 合金の X 線回折プロフ
ァイルを示す．回折ピークは，W 含有量の減少に伴ってシャープとな
っており，また回折角度は高角度側へシフトした． (111)面から求めた
(a)-(d)の Ni-W 合金における平均原子半径はそれぞれ 1.263, 1.260, 
1.254, 1.252 Å となり，この値は W. B. Pearson により報告されている
値と一致した  [38,39]．W 含有量の異なる Ni-W 合金 (a)-(d)について
TEM 観察を行い，制限視野回折像および HR-TEM 像を Figure 4.6 にそ
れぞれ示す．(a)-(d)いずれの Ni-W 合金においても，制限視野回折像に
は格子点が確認され，HR-TEM 像には明瞭なコントラストとナノ結晶
の格子縞が確認された． (a)-(d)それぞれの Ni-W 合金の DF-TEM 像か  
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Figure 4.5 XRD peaks for the Ni-W alloys with varying W content.  
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Figure 4.7 Average grain sizes estimated by DF-TEM observation and 
crystalline sizes calculated by XRD measurement for Ni-W alloys with 
varying W content.  
Figure 4.6 HR-TEM images and SAED patterns for Ni -W alloys of varying 
W content: (a) 9.8at. %W (b) 8.3at. %W (c) 5.3at. %W, and (d) 4.0at. %W.  
88 
 
ら平均の結晶粒径を見積もり，また Figure 4.5 の X 線回折プロファイ
ルにおける (111)面の半値幅から結晶子サイズをそれぞれ算出し，結果
を Figure 4.7 にまとめた．DF-TEM 像から見積もった平均の結晶粒径
および X 線回折測定から求めた結晶子サイズは，W 含有量が減少する
にしたがって増加した．また第 3 章における結果から，微細組織がナ
ノ結晶とアモルファス相の二相から構成される場合，DF-TEM 像から
求めた平均粒径と X 線回折測定から求めた結晶子サイズの値に大きな
誤差がみられることが確認された．本実験の結果では，DF-TEM 像か
ら求めた平均粒径と X 線回折測定から求めた結晶子サイズの値がよく
一致していることから，(a)-(d)の Ni-W 合金はナノ結晶単相材であると
いえる．  
TEM 観察より結晶粒径を見積もった種々のナノ結晶 Ni-W 合金 (a)-
(d)について引張変形中の in-situ X 線回折測定を行った．Figure 4.8 に
平均結晶粒径が (a)6.5, (b)7.4, (c)9.2, (d)10.3nm の Ni-W 合金における公
称ひずみ量の増加に伴う公称応力 σ と (111)面の半値幅 (FWHM) β の変
化を示す．弾性変形初期 (εel~1%)では，試験機に引張試験片を固定した
際にできるたわみの影響により，FWHM の値にばらつきが生じている．
(a)-(d)いずれのナノ結晶 Ni-W 合金おいても半値幅は弾性変形初期か
ら単調に減少することが確認された．次に Ni-8.3at.%W 合金 (d=7.4nm)
における (111) Indexed Williamson-Hall プロットを Figure 4.9 に示す．
(4.3)式からわかるように，横軸に 2sinθ/λ，縦軸に βcosθ/λ を取ること
で，傾きから不均質ひずみ，切片の逆数から結晶子サイズを求めるこ
とができる．引張試験前と破断直前のプロットを比較すると，破断直
前において (111)面は βcosθ/λ が減少しているのに対して， (222)面では
増加していることが確認された．通常，粒内で不均質ひずみが増加す
ることで回折ピークがブロードとなり，βcosθ/λ は増加する．しかしな
がら，ナノ結晶 Ni-W 合金では，結晶粒成長によって結晶子の項が大
きく減少するため，この影響により切片に最も近い (111)面の回折ピー
クが減少したと考えられる．このプロットより破断直前において傾き
は増加し，切片は減少していることが確認された．つまり，ひずみ量
の増加に伴って不均質ひずみが増加し，また結晶子サイズも増加する
ことが明らかとなった．結晶粒径の異なるナノ結晶 Ni-W 合金につい
ても同様に Williamson-Hall の式を用いて，不均質ひずみ η と結晶子サ
イズ D を算出し，公称ひずみ量の増加に伴う不均質ひずみと結晶子サ
イズの変化を Figure 4.10 に示した．不均質ひずみは (a)-(d)いずれのナ
ノ結晶 Ni-W 合金おいても，ひずみ量の増加に伴い単調に増加するこ
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とが確認された．破断に伴う除荷後に，変形を担う不均質ひずみは大
きく減少していることから，これは NC-Ni 材と同様に格子欠陥が粒界
に吸収され消滅したと考えられる．また結晶子サイズは，ひずみ量の
増加に伴い増加していることから，変形誘起結晶粒成長の発現が示唆
されている．結晶粒径の違いによる半値幅の変化および不均質ひずみ
の変化に影響はみられなかった．これは，結晶粒径が 6-10nm の範囲で
は，従来報告されている Inverse Hall-Petch の領域であったため，いず
れのナノ結晶 Ni-W 合金についても同じ挙動であったと考えられる．  
 
 
 
 
 
 
  
Figure 4.8 Change in the FWHMs of the Ni (111) peak as a function of 
nominal strain for Ni-W alloys of varying grain size: (a) 6.5nm (b) 7.4nm 
(c) 9.2nm, and (d) 10.3nm. 
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  Figure 4.9 (111) Indexed Williamson-Hall plots at start of test and 
before fracture for the Ni-8.3at. %W alloy.  
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Figure 4.10 Change in the inhomogeneous strains and crystalline sizes 
as a function of nominal strain for Ni-W alloys of varying grain size: (a) 
6.5nm (b) 7.4nm (c) 9.2nm, and (d) 10.3nm. 
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4.4 考察  
 4.4.1 初期ひずみ速度依存性  
 ナノ結晶材料の変形メカニズムは，粗大粒材料でみられる転位すべ
りと異なるとされ，そのメカニズムは粒界すべりであるという報告が
多い．そこでナノ結晶材料の変形メカニズムを理解するために，初期
ひずみ速度依存性についてしらべた．  
 Figure 4.11 に結晶粒径 9nm のナノ結晶 Ni-W 合金および結晶粒径
50nm の NC-Ni 材における初期ひずみ速度 έ と 0.2%耐力点での降伏応
力 σ0.2 の関係を示す．0.2%耐力点における降伏応力は初期ひずみ速度
が増加するにしたがって単調に増加することが確認され， (4.2)式を用
いて算出したひずみ速度感受性指数 m は 9nm 材，50nm 材でそれぞれ
0.026. 0.036 となった．一般にひずみ速度感受性指数を用いた変形メカ
ニズムの理解として，m>0.3 で粒界すべり [40-42]，m=1 でコブルクリ
ープ [43]によって変形が生じるとされる．9nm 材，50nm 材におけるひ
ずみ速度感受性指数はともに，これらの数値より 1 オーダー以上小さ
いことから，NC-Ni 材およびナノ結晶 Ni-W 合金における変形メカニ
ズムは，従来考えられていた粒界すべりによるものではないと考えら
れ，格子欠陥が変形を担っていることが予想される．  
 
 
  
Figure 4.11  Relationship between 0.2% proof stress and initial strain 
rate for the NC-materials of the grain size about 9nm and 50nm.  
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 4.4.2 結晶粒径 d と転位密度 ρⅡの関係  
In-situ X 線回折測定の結果より，NC-Ni 材の ρⅡは ARB-Ni 材の ρⅡよ
りも非常に大きい値となった．Figure 4.12 に NC-Ni 材と ARB-Ni 材に
おける結晶粒径 d と転位密度 ρⅡの関係を示し，あわせて純 Al におけ
る報告値も示す [28]．ρⅡは概ね 1/d に比例し，粒径が減少すると大きく
増加することがわかる．これは Johnston-Gilman の理論 [44]から説明す
ることができる．距離 L の転位すべりによって生ずる塑性変形のせん
断ひずみ量 γpl は  
 
 
 
で表すことができる．粒界が転位移動の障害となるため，転位が自由
に移動できる距離はせいぜい結晶粒径程度であると考えられる．した
がって L は粒径の減少により単調に減少し，L と結晶粒径 d が比例す
ると仮定すると，同じ塑性ひずみ γpl を発生させるためには，結晶粒径
d が小さいほど高い転位密度が必要であり，必要な転位量 ρⅡは (4.6)式
で示すように，結晶粒径 d に反比例する．  
  
 
  
bLρ=γ
pl
(4.5) 
Figure 4.12 The dislocation density, ρⅡ  as a function of grain size for 
pure Ni and Al. Here ρⅡ  is the dislocation density at the transition 
point from Region Ⅱ  to Ⅲ .  
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このことから，ナノ結晶材料は，塑性変形のみで変形が進行するため
に必要な転位密度が粗大粒材料より高くなるといえる．また塑性変形
のみで変形が進行するために必要な転位量 ρⅡに達するまでより大き
なひずみ量が必要となり，したがって，ステージⅡが非常に長くなり，
ρⅡと ρ0.2 が大きく異なる．一方，粗大粒材料では塑性変形のみで変形
するために必要な転位量 ρⅡが小さいことからステージ II は非常に短
くなり，ρⅡと ρ0.2 が近い値となると予想される．  
 転位密度の増加に伴う加工硬化の式として以下に示す Bailey-Hirsh
の式が知られている [45]．  
 
 
 
ここで τ は転位の流動応力，τ0は転位密度以外の効果による項であり，
β は定数，G は剛性率である．これに (4.6)式を代入すると，  
 
 
 
となり， (4.1)式に示した Hall-Petch の式を導出することができる．こ
こで k’は定数である．Hall-Petch の式は経験式ではあるが，その導出方
法には大きく分けて以下の二つが提案されている．一つは，転位の蓄
積モデルである [46]．結晶粒径が小さくなると，すべり面と粒界との間
で生じる応力集中が隣の結晶粒の新たな転位の起点となり，蓄積転位
量が減少するため，応力集中が小さくなる．したがって隣の結晶粒で
すべりを発生させるために必要な応力集中の値となるためには大きな
外力が必要となるため，降伏応力が増加する．もう一つは Ashby らが
提案する，塑性変形するために必要な転位密度が結晶粒サイズに依存
するというモデルである [47-49]．本研究の実験結果は，Ashby らのモ
デルの妥当性を実験的に強くサポートしたものであるといえる．また，
ρⅡを降伏強度とみなしたとき，Bailey-Hirsh の式から Hall-Petch の式を
導出することができるということは，結晶粒微細化強化は本質的には
転位密度の増加による加工硬化と同じ起源であると考えられる．  
  
/d/bd/bL=γρ plⅡ 1∝1∝ (4.6) 
2/1
0  Gb (4.7) 
2/1
0 '
 dkⅡ (4.8) 
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4.4.2 変形の異方性  
Figure 4.13 に ARB-Ni 材と NC-Ni 材における転位密度 ρ1/2 と真応力の
関係を示す．図中の点線は ARB-Ni 材と NC-Ni 材が転位密度 ρⅡを示す
際の真応力をつないだ線であり，(4.8)式の Hall-Petch曲線に相当する．
弾性変形と塑性変形がともに生じているステージⅡにおいてはこの直
線にしたがっていないが，転位密度が増加し，弾性変形よりも塑性変
形の割合が多くなると，この直線に近づく．そして，ほぼ塑性変形の
みで変形が進行しているステージⅢにおいては ARB-Ni 材と NC-Ni 材
は概ね同じ線上にのった．これは，ARB-Ni 材と NC-Ni 材の ρⅡを結ぶ
微細粒強化の関係と，ステージⅢにおける加工硬化の関係が一致して
いることを示す．つまりこの結果は，Hall-Petch の式が Bailey-Hirsch の
式と同様に，本質的には転位強化であることを示唆している．今回の
データは ARB-Ni 材と NC-Ni 材のみのデータではあり，他の粒径の Ni
や，Ni 以外の試料についても議論する必要がある．  
 
  
Figure 4.13 The true stress values of ARB-Ni and NC-Ni as a function 
of the square root of the dislocation density.  
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 Figure 4.14 に ARB-Ni 材と NC-Ni 材における引張変形中の回折ピー
ク角度のシフト量から求めた (111), (200), (220), (311), (331), (420)格子
面間隔の変化を示す．ここでは引張前の格子面間隔を d0 としている．
X 線回折測定は透過法により行っており，また X 線の波長は比較的短
いため，散乱ベクトル方向は概ね引張方向と一致する．よって，引張
方向とそれぞれ平行な方位を有する<111>, <200>, <220>, <311>, <331>, 
<420>結晶粒群における弾性変形量の変化を表しているとみなせる．以
後，散乱ベクトルと<uvw>が平行な方位を有する結晶粒群を<uvw> 方
位群と表す．ステージ I の弾性変形領域では ARB-Ni 材，NC-Ni 材とも
に，ひずみ量の増加に伴って弾性変形量は全ての結晶方位群について
単調に増加した．<200>方位群における弾性変形量の変化が<111>方位
群よりも大きいのは，Ni の弾性変形の異方性によるものであり，<111>
方向の弾性定数よりも<200>方向の弾性定数の方が小さいためである
[50]．一方，ステージⅢの塑性変形のみで変形が進行するステージに入
ると弾性変形量の増加は小さくなった．破断による除荷によって弾性
変形量は大きく減少するが，ARB-Ni では<200>方位群は除荷後も引張
前と比較して大きな正の残留ひずみがあり，引張の残留応力が存在し
た．<111>, <220>, <331>方位群は負の残留ひずみがあり，圧縮の残留
応力が存在し，結晶方位によって残留ひずみの正負や量に大きな違い
がみられた．一方，NC-Ni 材では，破断後の残留ひずみは方位によら
ず，ほとんど違いがみられなかった．  
 Figure 4.15 に ARB-Ni 材，NC-Ni 材における真応力の変化に伴う (111)
と (200)格子面間隔の変化を示す．ARB-Ni 材，NC-Ni 材ともに，ステー
ジⅠでは格子面間隔の変化，つまり弾性変形量は試験片に付与される
真応力に概ね比例し，フックの法則が成り立っていることがわかる．
ARB-Ni 材では塑性変形が始まるステージⅡに入ると，<111>方位群は
ステージⅠと同じ直線に載って弾性変形量が増加するが，<200>方位群
の弾性変形量がステージ I における直線の外挿よりも急激に大きくな
った．これは，応力分配の違いによる変形の不均質性に起因するもの
であり，ステージⅡにおいて<200>方位群へ分配される応力量が他の粒，
例えば<111>方位群よりも大きくなったためである．このような塑性変
形が開始されるステージにおいて，結晶方位によって応力分配量が不
均質になる現象は，友田らが IF 鋼 [37], フェライト鋼 [51]などで報告し
ており，塑性変形しにくい結晶方位をもつ方位群への応力分配量が大
きくなるとされている．  
 その一方で，NC-Ni 材ではステージⅠからⅡに移行しても，<111>  
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Figure 4.14 Variation in the (111), (200), (220), (311), (331), and 
(420) lattice strains along the scattering vector as functions of the 
nominal strain for (a) ARB-Ni and (b) NC-Ni. 
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Figure 4.15 Variation in the (111) and (200) lattice plane strains along 
the scattering vector as functions of the true stress for (a) ARB -Ni and 
(b) NC-Ni. 
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<200>方位群ともに傾きはステージⅠの直線にしたがって増加した．こ
のことは，塑性変形領域において ARB-Ni 材においてみられたような
結晶方位による応力配分の不均質性がほとんど発生していないことを
示す．したがって，結晶粒径 52nm の NC-Ni 材では塑性変形領域にお
いても内部の応力分布が比較的均質であったことがいえ，その結果と
して，除荷後の残留応力も結晶方位による違いが少なくなったと予想
される．  
 
4.4.4 ナノ結晶 Ni-W 合金の変形を担う変形子  
 NC-Ni 材では，結晶粒径 d と転位密度 ρⅡは概ね 1/d に比例した．こ
れは Hall-Petch の式で理解されている結晶粒微細化強化が Bailey-
Hirsch の式と同様に，本質的に転位強化であることを示している．よ
って，ナノ結晶 Ni-W 合金においても変形が完全転位のすべりによっ
て生じるのであれば，上述の結晶粒径と転位密度の関係が成り立つと
考えられる．  
Figure 4.16 にナノ結晶 Ni-W 合金における結晶粒径 d と破断する直
前における不均質ひずみ η の関係を示す． (4.4)式を用いた転位密度の
算出は，粒内の不均質ひずみの増加が完全転位によるものである場合
に成り立つ式であり，ナノ結晶 Ni-W 合金では，不均質ひずみの増加
が完全転位に起因するものであるかは現段階でわかっていない．不均
質ひずみと転位密度の関係は (4.4)式より，η∝ρ1/2 であることから，ナ
ノ結晶 Ni-W 合金の変形が完全転位に起因するならば，結晶粒径と不
均質ひずみにおける対数プロットの傾きは，およそ -1/2 に比例する．
図中の破線は，NC-Ni 材における結晶粒径と不均質ひずみの関係をプ
ロットしており，これは -1/2 の傾きとよく一致していることがわかる．
一方，ナノ結晶 Ni-W 合金では，不均質ひずみが直線から外れ，低く見
積もられていることがわかった．足立らはアルミニウム合金において，
塑性変形中の不均質ひずみの変化から求めた転位密度は，固溶元素量
の増加に伴い単調に増加することを報告している [52]．ナノ結晶 Ni-W
合金の不均質ひずみは，W 原子の固溶により NC-Ni 材における不均質
ひずみよりも大きくなるはずであり，つまりナノ結晶 Ni-W 合金にお
ける実験値は Figure 4.16 中の点線よりも高く見積もられることが予
想される．しかしながら今回得られた結果は，図中の点線よりも低く
見積もられていることから，ナノ結晶 Ni-W 合金では NC-Ni 材のよう
に完全転位により変形が進行しているのではなく，より不均質ひずみ
の発生が小さくなる格子欠陥により変形が進行していると予想される．  
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ナノ結晶材料の変形では粒界から部分転位が導入され，変形が進行
するということが分子動力学シミュレーションを用いた研究により報
告されている [53,54]．よって，ここではナノ結晶材料の変形における
部分転位の寄与について考える．面心立方結晶における完全転位 b は
Figure 4.17 に示すように，二つの部分転位 b1 , b2 にわかれてリボン状
となって存在する．このときの完全転位と部分転位の関係を式で表す
と，  
 
 
 
となり，格子定数 a の面心立方結晶における (111)面上の完全転位の分
解を式で解くと，  
 
 
 
 
 
Figure 4.16 The inhomogeneous strains as a function of grain size for 
nanocrystalline Ni-W alloy and NC-Ni. 
]121[
6
]112[
6
]101[
2


aaa
21 bbb  (4.9) 
(4.10) 
101 
 
 
 
 
となる．分解した部分転位 b1 , b2 の間には原子の積層が乱れた積層欠
陥が生じ，面積に比例したエネルギー (積層欠陥エネルギー )をもつ．分
解した二つの部分転位の間の距離，つまり積層欠陥の幅 w と積層欠陥
エネルギーは反比例の関係を持っており，積層欠陥エネルギーは次の
式で表すことができる [55]．  
 
 
 
 
 
 
 
ここで γは積層欠陥エネルギー，b1は部分転位のバーガースベクトル，
µ は剛性率，ν はポアソン比，w は積層欠陥の幅，ϕ はもとの完全転位
のバーガースベクトルが転位線となす角度である．(4.12)式からわかる
ように，積層欠陥の幅はもとの完全転位がらせん転位 (ϕ=0°)から刃状
転位 (ϕ=90°)になるにしたがって大きくなる．純 Ni におけるそれぞれ
のパラメータは， γ=80mJ/ m2 , µ=76.9GPa, ν=0.3 で与えられる．格子定
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Figure 4.17 Schematic illustration of the extended dislocation.  
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数を 0.3524nm として，もとの完全転位がらせん転位のとき積層欠陥の
幅 wscrew は 1.24nm，もとの完全転位が刃状転位のとき，積層欠陥の幅
wedge は 2.60nm となった．須藤らは，Ni-W 合金の積層欠陥エネルギー
について報告しており，W 含有量が増加するにしたがって積層欠陥エ
ネルギーは急激に減少し，W 含有量が 1at.%と 10at.%の Ni-W 合金では
積層欠陥エネルギーに約 2 倍の差があるとされている [56]．本研究で
著者らが報告した Ni-W 合金では，もとの完全転位の成分が刃状転位
であると仮定すると，積層欠陥の幅は 5-6nm となることが予想される．
したがって，シングルナノメートルサイズの超微細結晶を有する Ni-W
合金では，積層欠陥の幅と結晶粒径がおおよそ一致する．加藤による
と，超微細粒材料では，転位源は粒内の Frank-Read 源ではなく，粒界
であると報告されており [22,23]，部分転位も粒界から発生すると考え
られる．よってこの結果は，一方の粒界から部分転位が発生し，対岸
の粒界まで運動する間も安定であることを示唆している．変形によっ
て部分転位が生じると，積層欠陥が結晶粒を貫く形となるため，結晶
のすべり運動が可能となり，対岸の粒界に消滅することで，結晶粒は
結晶回転する．これが進行することによって，隣接粒と方位が同じに
なった箇所が合体し，結晶粒成長が生じると考えられる．またナノ結
晶材料の変形メカニズムと積層欠陥エネルギーとの関係は下川らの分
子動力学シミュレーションを用いた研究により報告されている [20,21]．
fcc ナノ多結晶金属の Cu と Al において，積層欠陥エネルギーの高い
Al では，変形は粒界すべりによって生じ，積層欠陥エネルギーの低い
Cu では，部分転位のみで変形が生じるとされる．よって，積層欠陥エ
ネルギーと反比例の関係にある積層欠陥エネルギーの幅がナノ結晶材
料の変形を支配し，積層欠陥エネルギーがナノ結晶材料におけるもっ
とも重要な物性値であると考えられている．純 Ni における積層欠陥エ
ネルギーは，約 80mJ/m2 であり，これは Cu の約 2 倍のエネルギーであ
る．Ni-W 合金の積層欠陥エネルギーは，W 原子の固溶により純 Ni の
約 1/2 程度まで減少し，つまり積層欠陥エネルギーは Cu と同程度であ
ると考えられる．したがって，ナノ結晶 Ni-W 合金の変形メカニズム
は，部分転位のすべりによるものであると考えられる．  
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4.5 結言  
 ARB 加工により作製した結晶粒径 270nm のサブミクロン結晶 Ni 材
と，電解析出法により作製した結晶粒径 52nm のナノ結晶 Ni 材におけ
る引張変形中の転位密度変化を放射光 in-situ X 線回折測定によりしら
べた．また結晶粒径 6-10nm の Ni-W 合金の変形メカニズムについて考
察を行った．  
 
1. ARB-Ni 材，NC-Ni 材ともに転位密度はひずみの増加とともに四段
階で変化し，ステージ I は弾性変形のみが生じたステージ，ステー
ジⅡは塑性変形と弾性変形の両方が生じるステージであった．ステ
ージⅢは塑性変形のみで変形が生じたステージであることから，ス
テージⅡは塑性変形のみで変形が生じるために必要な転位密度 ρⅡ
まで転位が増加するステージであるといえる．  
 
2. ステージⅣでは破断に伴う除荷により，変形中に増加した転位が急
激に減少するステージであり，結晶粒径が小さい方ほど転位密度の
減少量が大きかった．したがって，破断に伴い転位は粒界をシンク
として消滅したと考えられる．  
 
3. 転位密度 ρⅡは結晶粒径の -1 乗に比例することから，結晶粒微細化
による強化を表す Hall-Petch の式は，転位強化である Bailey-Hirsch
の式と同じ起源の式である可能性が示唆された．  
 
4. ARB-Ni 材では，塑性変形領域において，結晶方位の違いによる応
力配分の違いがみられ，除荷後にも結晶方位の違いによる残留応力
の差が観察された．一方，NC-Ni 材では，結晶方位の違いによる応
力配分の違いがみられず，残留応力の差もみられなかった．  
 
5. NC-Ni 材およびナノ結晶 Ni-W 合金における初期ひずみ速度依存性
をしらべたところ，ひずみ速度感受性指数はおよそ 0.026-0.036 と
なった．この値は，粒界すべり (m>0.3)やコブルクリープ (m=1)によ
って変形が生じる場合に得られる値より 1 オーダー以上小さいこと
から，従来ナノ結晶材料の変形メカニズムとして考えられていた粒
界すべりは生じていないと考えられる．   
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6. 結晶粒径 6-10nm のナノ結晶 Ni-W 合金では，引張変形中に不均質
ひずみの増加がみられたが，不均質ひずみの増加量は完全転位で変
形が進行すると考えられる理論値より低く見積もられたため，NC-
Ni 材のように完全転位により変形が進行しているのではなく，より
不均質ひずみの発生が小さくなる格子欠陥により変形が進行して
いると予想される．  
 
7. ナノ結晶 Ni-W 合金における積層欠陥の幅を計算したところ，もと
の完全転位の成分が刃状転位のとき，積層欠陥の幅は 5-6nm となり，
結晶粒径とおおよそ一致した．したがって Inverse Hall-Petch の関係
として知られる結晶粒径範囲では，積層欠陥エネルギーが低い場合，
部分転位のすべりによって変形が生じることが示唆された．   
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第 5 章  
Ni-W 合金の第三元素添加による微細組織  
および機械的性質への影響  
 
5.1 緒言  
ナノ結晶とアモルファスの二相組織を有する Ni-W 合金は，引張変
形中にアモルファス相がナノ結晶との境で結晶化し，変形誘起結晶粒
成長が生じることで，塑性変形能が大きく向上することが第 3 章の結
果より明らかとなった．しかしながら，Ni-W 二相合金は室温下におい
て機械的性質の経時変化が生じ，塑性変形量が著しく低下することが
確認された．これは室温下で Ni-W 二相合金を保持することによって，
アモルファス相の構造緩和が生じ，自由体積が減少したことにより，
延性が低下したことが明らかとなった．つまり，Ni-W 二相合金を構成
するアモルファス相が熱的に非常に不安定な状態であるため，室温下
で構造緩和が生じてしまったと考えられる．Ni-W 二相合金の変形メカ
ニズムとしては，引張変形中の局所的な原子のシャッフリングと応力
による自由体積の移動によって，アモルファス相からナノ結晶中に部
分転位が導入され，これがすべり運動することで変形を生ずるという
モデルを著者らは考えている [1]．したがって，アモルファス相に含ま
れる自由体積が Ni-W 二相合金の塑性変形に大きく寄与していると考
えられ，Ni-W 二相合金の延性を維持するためには，自由体積の減少を
抑えなければならない．  
この問題点を改善する方法としては，まずアモルファス相の自由体
積を増加させることが考えられる．アモルファス金属ガラスでは，Zr
基金属ガラスに強ひずみ加工の一つである HPT 加工を施すことで，加
工前より自由体積が増加する “構造若返り現象 ”が生じ，これにより変
形の局在化が抑制されると報告されている [2-5]．しかしながら，結晶
粒径 30nm のナノ結晶 Ni に HPT 加工を施すと，動的回復により結晶
粒成長が生じ，結晶粒径が 100nm 程度まで増加すると報告されている
[6]．よって，Ni-W 二相合金に HPT 加工を施しても同様に動的回復が
生じ，結晶粒成長が生じてしまうと予想される．引張変形中に Ni-W 二
相合金は結晶粒成長を生じ，ナノ結晶の体積率が増加することを第 3
章で報告した．ナノ結晶相の体積率と流動応力の関係は分子動力学シ
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ミュレーションを用いた山本らの研究より報告されており，ナノ結晶
Cu/アモルファス CuZr 二相材の場合，ナノ結晶の体積率が増加すると
流動応力は増加し，84%で最大値を取り，その後軟化するとされる [7]．
このとき，粒界として存在するアモルファス相が十分に厚い場合は，
アモルファス相が格子欠陥のシンクやソースとしての役割を担うと考
えられている．Ni-W 二相合金は変形誘起結晶粒成長によってナノ結晶
の体積率が増加することから，加工硬化メカニズムは，ナノ結晶の体
積率と流動応力の関係にしたがって生じると著者らは考えている．
HPT 加工により結晶粒成長が生じてしまうと，ナノ結晶の体積率が大
きく増加すると考えられ，アモルファス相から生成した格子欠陥は隣
接粒へ伝播するため，変形中の加工硬化が困難になると考えられる．
また，結晶粒径が 50nm と 6nm のナノ結晶材料では塑性変形メカニズ
ムが異なり，50nm 材の変形は完全転位のすべり運動，6nm 材の変形は
部分転位のすべり運動により生じることを第 4 章において報告した．
HPT 加工による動的回復が生じると，Ni-W 二相合金の塑性変形メカニ
ズム自体が変わってしまうと考えられるため，HPT 加工を施すことに
よって，Ni-W 二相合金に含まれるアモルファス相の構造若返りを図る
ことは困難であると考えられる．  
次の改善方法として，アモルファス相の熱的安定性を向上させるこ
とがあげられる．アモルファス金属ガラスでは，アモルファス相が安
定して存在するための経験則として，以下に示す井上 3 経験則が知ら
れている [8]．  
 
1. 3 種類以上の元素からなる多元系であること．  
2. これらの成分の原子寸法の比が互いに 12%以上異なること．  
3. これらの成分が互いに負の混合熱をもち，化合物がエネルギー的に
安定であること．  
 
Ni-W 合金は二元系合金であることから，第三元素を添加し，三元系合
金とすることによって安定なアモルファス相を有する二相合金の作製
が可能であると考えられる．電解析出法を用いた三元系 Ni-W-X 合金
の作製としては，コバルト (Co)，モリブデン (Mo)，ホウ素 (B)を第三元
素として添加した合金が報告されている [9-13]．Ni, W, Co, Mo, B の原
子半径を Table 5.1 に示す．Co の原子半径は Ni と同等であり，Mo の
原子半径は W と同等であることから，上記の条件 2 を満たしていない
が，B の原子半径は Ni および W の原子半径と寸法差が 12%以上異な
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ることから，上記の条件 2 を満たす．したがって B を第三元素として
添加した Ni-W-B 合金は，安定なアモルファス組織を有し，経時変化の
抑制につながることが期待される．よって本章では，Ni-W-X(X=Co, Mo, 
B)合金を作製し，第三元素添加による微細組織および機械的性質への
影響をしらべた .  
 
 
Atom Atomic radius(Å) 
Ni 1.24 
W 1.37 
Co 1.25 
Mo 1.39 
B 0.90 
 
 
5.2 実験方法  
5.2.1 試料作製  
電解浴は，硫酸ニッケル六水和物，タングステン酸ナトリウム二水
和物を主成分とし，錯化剤としてクエン酸，硫酸アンモニウムを添加
したアルカリ性の電解浴を用いた．硫酸コバルト二水和物 0.001mol/ L，
モリブデン酸ナトリウム二水和物 0.001mol/ L，ジメチルアミンボラン
(Dimethylamine Borane: DMAB) 0.05-0.2mol/ L をそれぞれの電解浴に溶
解させることで，Co, Mo, B を第三元素として Ni-W 合金に添加した． 
Ni-W-X 合金の電析では，チタンのメッシュ状基板をイリジウムとタン
タルの複合酸化物で被膜した Ir-Ta 板を陽極とし，陰極はフォトリソグ
ラフィー技術を用いて引張試験片形状のマイクロパターンを転写した
銅基板上に行なった．Ni-W-X 合金の電析後，クロム酸と硫酸の混合液
を用いて銅基板を溶解することで，試験片形状の Ni-W-X 合金を得た．  
 
5.2.2 添加元素の測定  
 Ni-W-Co, Ni-W-Mo 合金の組成分析は電子線マイクロアナライザ
(Electron Probe Micro Analyzer: EPMA, 日本電子社製 , JXA-8900R)を用
いた．加速電圧は 15kV，照射電流は 20nA として，ZAF 補正による定
量分析法により測定した．また，Ni-W-B 合金におけるホウ素の定量分
析は，EPMA を用いた定量分析法では検出限界であったため，誘導結
Table 5.1 Comparison of the atomic radius in each atom.  
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合 プ ラ ズ マ 発 光 分 光 分 析 装 置 (Inductively Coupled Plasma Mass 
Spectrometry: ICP-MS，日立ハイテクサイエンス社製，SPS7800)を用い
て組成分析を行った． ICP 発光分析に用いる測定溶液の作製では，は
じめに試料 0.01g に 10mL の王水 (硝酸 :塩酸＝1:3)を加えて試料を溶解
させた．このとき，WO3 の白色沈殿が生成されるため，試料を溶解さ
せた王水にクエン酸ナトリウム 0.2mol/L と水酸化ナトリウム 2mol/ L
の混合溶液 50mL を加え，WO3 の白色沈殿を完全に溶解させた．その
後，溶液を 100mL のメスフラスコに移して純水でメスアップし，これ
を測定溶液とした． ICP 発光分析では，標準溶液を用いた検量線法に
より試料の定量分析を行い，このとき標準溶液は AccuStandard 社製の
ニッケル標準液，タングステン標準液，ホウ素標準液をそれぞれ任意
の濃度になるように希釈して作製した．   
 
5.2.3 引張試験  
 Ni-W-X(Co, Mo, B)合金の引張特性の評価には，マイクロオートグラ
フ（島津社製 ,  MST-Ⅰ）を用い，初期ひずみ速度 4.2×10 -4s -1 の室温下
で試験を行った．引張試験片形状は平行部長さ 4mm，幅 0.5mm，厚さ
15-25µm とした (Figure 2.2 参照 )．  
 
5.2.4 組織観察  
結晶構造の解析は，X 線回折測定（RIGAKU 社製 , SmartLab）により
行った．X 線回折測定の測定条件は 45 kV-200 mA とし，ターゲットに
Cu 対陰極 (Cu-Kα 線 )を使用した．X 線回折測定から得られたプロファ
イルの (111)回折ピークに， (2.1)式に示した Scherrer の式を用いて結晶
子サイズを算出した．  
 
5.2.5 示差走査熱量測定  
Ni-W 合金および Ni-W-X(Co, Mo, B)合金におけるアモルファス相の
構造緩和挙動をしらべるために，示差走査熱量測定 (Differential 
Scanning Calorimetry: DSC, PERKIN-ELMER 社製 , DSC8500)を行った．
測定に用いた試料の重量は 20mg とし，測定条件は昇温速度 40K/ min．，
アルゴン雰囲気で 273K から 873K まで昇温し，その後空冷により室温
まで冷却した．   
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5.3 実験結果  
 5.3.1 第三元素添加による微細組織への影響  
 Figure 5.1 に DMAB の添加量を変化させ作製した Ni-W-B 合金にお
ける B 含有量の変化を示す．DMAB を 0.05mol/ L 添加したとき，Ni-W
合金には B が 3.5at. %含有していた．また B が添加されたことによっ
て，DMAB を添加せずに同じ電析条件で作製した Ni-W 合金より W 含
有量は減少した．W および B 原子は単独での還元反応によって電析材
を得ることができず，鉄族の金属イオンと誘起共析させることで，こ
れらの原子を含む電析合金を得ることができる．したがって，B 添加
により Ni と共析できる W 原子の割合が相対的に減少したため，W 含
有量が減少したと考えられる．DMAB の添加量を 0.1, 0.2mol/ L と増加
させ Ni-W-B 合金を作製したが，DMAB 添加量による B 含有量の変化
に顕著な差はみられなかった．  
 
 
 
  
Figure 5.1 Change in the B content for the Ni-W-B alloys which 
were electrodeposited by different DMAB concentration.  
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Figure 5.2 に DMAB の添加量を変化させ作製した Ni-W-B 合金の X
線回折パターンを示し，またそれぞれの (111)回折面からピークポジシ
ョンと結晶子サイズを算出し，Table 5.2 にまとめた．Ni-W-B 合金は，
いずれの試料においてもピークポジションは Ni-W 合金よりわずかに
高角側へシフトしていることが確認された．また B 添加により結晶子
サイズは増加しており，これは B 添加によって W 含有量が減少し，ア
モルファス相の割合が減少したためであると考えられる．したがって，
B 原子はアモルファス相ではなく，ナノ結晶相へ影響を与えているこ
とが示唆された．Ni 原子と B の原子の原子半径差は約 27%であること
から，B 原子は Hume-Rothery の法則にしたがって侵入型固溶体として
存在していることが考えられる． Figure 5.3 に Ni-17.6at.%W, Ni-
17.5at.%W-2.5at.%Mo, Ni-17.5at.%W-5.2at.%Co 合金の X 線回折パター
ンと， (111)回折面から算出したピークポジションと結晶子サイズを
Table 5.2 にまとめた．Ni-17.5at.%W-5.2at.%Co 合金，Ni-17.5at.%W-
2.5at.%Mo 合金は，Ni-17.6at. %W 合金よりもピークポジションは高角
側へシフトした．これら 3 つの合金は W 含有量が同程度であるが，Ni-
17.5at. %W-5.2at. %Co 合金および Ni-17.5at. %W-2.5at. %Mo 合金の結
晶子サイズは，Ni-17.6at. %W 合金より小さくなっていることから，Co
および Mo 原子の添加はアモルファス相の増加に寄与していることが
示唆された．Figure 5.4 に Ni-17.6at.%W, Ni-17.3at.%W-3.4at.%B, Ni-
17.5at.%W-2.5at.%Mo, Ni-17.5at.%W-5.2at.%Co 合金における電析まま
材の DSC 曲線を示す．このとき，発熱ピークが現れた後の単調に熱量
が増加している区間で接線を引き，この接線とバックグラウンドの直
線との交点を構造緩和温度と定義している． Ni-17.6at. %W, Ni-
17.3at.%W-3.4at.%B, Ni-17.5at.%W-5.2at.%Co, Ni-17.5at.%W-2.5at.%Mo
合金におけるそれぞれの構造緩和温度は， 354, 355, 356, 352K となり，
第三元素添加による構造緩和温度の変化はみられなかった．したがっ
て電析まま材において，二元系 Ni-W 合金への第三元素添加は，アモ
ルファス相の自由体積に影響を与えないことが示唆された．  
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  2 θ(deg.)  
Crystalline 
size(nm) 
Ni-17.3at. %W-
3.4at. %B 
43.70 5.3 
Ni-18.0at. %W-
2.7at. %B 
43.73 4.7 
Ni-17.2at. %W-
3.5at. %B 
43.74 4.9 
Ni-19.1at. %W 43.69 4.5 
  
Table 5.2 Diffraction angle (2θ) and crystalline size estimated by 
XRD measurement for the Ni-W and Ni-W-B alloys. 
Figure 5.2 XRD patterns for Ni-W alloy and Ni-W-B alloys which 
were electrodeposited by different DMAB concentration.  
(111) 
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  2 θ(deg.)  
Crystalline 
size(nm) 
Ni-17.5at. %W-
5.2at. %Co 
43.76 3.6 
Ni-17.5at. %W-
2.5at. %Mo 
43.81 2.8 
Ni-17.6at. %W 43.69 4.5 
  
In
te
n
si
ty
, 
I/
 a
.u
.
60555045403530
Diffraction  angle, 2  / deg.
Ni-17.5at. %W-2.5at. %Mo
Ni-17.6at. %W
Ni-17.5at. %W-5.2at. %Co
Table 5.3 Diffraction angle (2θ) and crystalline size estimated by XRD 
measurement for the Ni-W, Ni-W-Co and Ni-W-Mo alloys.  
Figure 5.3 XRD patterns for Ni-W, Ni-W-Co and Ni-W-Mo alloys. 
(111) 
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Figure 5.4 DSC curves for Ni-W, Ni-W-B, Ni-W-Mo and Ni-W-Co alloys. 
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5.3.2 機械的性質と経時変化  
Figure 5.5-7 に引張試験より得られた Ni-13.2at.%W-2.5at.%B, Ni-
15.6at.%W-2.6at.%Co, Ni-14.3at.%W-1.4at.%Mo 合金における電析まま
材および室温時効材の公称応力 -ひずみ曲線を示す． Ni-13.2at.%W-
2.5at.%B 合金は電析まま材において 2,500MPa の引張強度と 2.8%の塑
性伸びが認められた．室温時効材においては顕著な機械的性質の経時
変化が観察され，7day 時効材において引張強度は 2,800MPa まで上昇
しており，塑性伸びは 0.9%に減少した．14day 時効材においても引張
強度は 2,800MPa を示し，塑性伸びはわずか 0.5%まで減少し，局所変
形が生じる前に破断に至った．Ni-15.6at.%W-2.6at.%Co 合金の電析ま
ま材では，2,500MPa の引張強度と 1.8%の塑性伸びが認められた．室温
時効材では，時効日数の増加に伴って最大の引張強度は増加する傾向
がみられ，機械的性質が経時変化していることが観察された．塑性伸
びは， 7day 時効材において電析まま材と同程度の 2.0%を示し，Ni-
13.2at.%W-2.5at.%B 合金と比較すると，経時変化による塑性伸びの減
少量は小さくなった．70day 時効材において引張強度は 2,800MPa まで
増加し，塑性伸びは 0.8%を示し，局所変形の発現とともに破断に至り，
塑性伸びの顕著な減少が確認された．Ni-14.3at.%W-1.4at.%Mo 合金の
電析まま材では，最大 2,500MPa の引張強度と 2.6%の塑性伸びが認め
られた．室温時効材では，Ni-15.6at.%W-2.6at.%Co 合金と同様の挙動が
みられ，時効日数の増加に伴って最大の引張強度は増加する傾向にあ
るが，経時変化による塑性伸びの減少は，Ni-13.2at.%W-2.5at.%B 合金
より小さくなった．したがって，Co および Mo を添加した三元系 Ni-
W-X 合金において，経時変化に伴う塑性伸びの減少を抑えることがで
きる傾向がみられた．  
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Figure 5.5 Nominal stress-strain curves for the Ni-13.2at. %W-
2.5at. %B alloys and change in the tensile properties by aging at 
room temperature.  
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Figure 5.6 Nominal stress-strain curves for the Ni-15.6at. %W-
2.6at. %Co alloys and change in the tensile properties by aging at 
room temperature.  
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Figure 5.7  Nominal stress-strain curves for the Ni-14.3at. %W-
1.4at. %Mo alloys and change in the tensile properties by aging at 
room temperature.   
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5.4 考察  
 Ni-W 二相合金を構成するアモルファス相は，熱的安定性が低いため，
第三元素添加によってアモルファス相を安定化させることができると
考え，第三元素として B, Co, Mo を添加した Ni-W-X 合金を作製し，そ
の効果について検討した．井上 3 経験則に基づくと，Ni-W-B 合金が最
も熱的に安定なアモルファス相を有する二相材料として期待されたが，
引張試験の結果，Ni-W-B 合金における機械的性質の経時変化は，Ni-
W-Co 合金および Ni-W-Mo 合金よりむしろ大きいことが確認された．
この原因としては，Ni-W-B 合金は Ni-W 合金より結晶子サイズが大き
くなることが X 線回折測定より明らかとなっており，つまり添加した
B 原子がアモルファス相中に十分に含有されなかったためであると考
えられる．Ni-B 合金では，B 含有量が約 22at. %以上でアモルファス組
織となることが報告されている [14]．今回の報告で，Ni-W-B 合金にお
ける B 含有量は最大 3.5at. %であったことから，さらに B 含有量を増
加させ，B 原子をアモルファス相中へ含有させるための試みが必要で
あると考える．一方，Ni-W-Co 合金および Ni-W-Mo 合金では，同程度
の W 含有量の Ni-W 合金より結晶子サイズが減少していることから，
Co および Mo 原子はアモルファス相中に含有されたと考えられる．そ
の結果として，Ni-W-Co 合金および Ni-W-Mo 合金は，Ni-W-B 合金よ
りもアモルファス相の構造緩和に伴う塑性伸びの減少を抑制すること
ができたと考えられる．Ni-W-Co 合金および Ni-W-Mo 合金についても，
第三元素の含有量を変化させた場合の影響についてしらべる必要があ
るといえる．またこれら 3 つの三元系 Ni-W-X 合金 (X=B, Co, Mo)にお
けるそれぞれの第三元素が，予想されたサイトに含有されているかど
うか，今後アトムプローブ等のナノ構造解析などによりしらべられる
ことが待たれる．  
  
122 
 
5.5 結言  
 本章では，二元系 Ni-W 合金に第三元素として B, Co, Mo を添加した
三元系 Ni-W-X 合金を作製し，第三元素添加による微細組織および機
械的性質への影響についてしらべた .  
 
1. ニッケルとタングステンの金属イオンを含むクエン酸電解浴に
種々の添加材を加えることで，それぞれ B, Co, Mo を含有した三元
系 Ni-W-X 合金を作製することができた．  
 
2. それぞれの三元系 Ni-W-X(X=B, Co, Mo)合金について X 線回折測
定を行ったところ，三元系 Ni-W-Co, Ni-W-Mo 合金では，同程度の
W を含有した二元系 Ni-W 合金よりも結晶子サイズが減少したこ
とから，Co および Mo の元素添加はアモルファス相へ寄与したと
考えられる．一方で，Ni-W-B 合金においては，元素添加により結
晶子サイズは増加したため，アモルファス相ではなく，ナノ結晶相
に侵入したと予想される．  
 
3. B の添加材である DMAB の添加量を変化させることによって B 含
有量を制御することができなかったため，電解浴中の W イオン濃
度を減少させることで，B 含有量を増やすことができると考えられ
る．今後の研究で，高い B 含有量の Ni-W-B 合金を作製し，その組
織と機械的性質についてしらべる必要があるといえる．  
 
4. 引張試験の結果，三元系 Ni-W-X 合金 (X=B, Co, Mo)はいずれも
2,500MPa 程度の高い引張強度に加え，数%の塑性伸びを示したこ
とから，Ni-W 合金で確認されている高強度・高延性を維持するこ
とができた．しかしながら，いずれの三元系合金においても室温下
において機械的性質の経時変化が確認されたが，Ni-W-Co および
Ni-W-Mo 合金では，経時変化による塑性伸びの減少を抑えること
ができる傾向にあった．したがって，第三元素の添加は，経時変化
の抑制に有効であることが示唆されたため，今後は第三元素の添加
量を変化させた結果が求められる．  
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第 6 章  
総括  
 
本研究では，電解析出法を用いて結晶粒径がシングルナノメートル
から数百ナノメートルオーダーのナノ結晶材料を作製し，その加工硬
化メカニズムおよび変形メカニズムについて議論した．以下に本論文
の各章で得られた新たな知見についてまとめ，総括とする．  
第 1 章は「序論」であり，現代の構造用金属材料開発分野における
ニーズや社会的背景，新たな構造材料として期待される Ni-W 合金の
研究報告例と現在の課題について述べ，本研究の目的を示した．  
第 2 章「ブラッシング電析法を用いた高強度・高延性 Ni-W 合金の
開発」では，電解析出法を用いてナノ結晶材料を作製する上であげら
れる問題点，ここでは電析中に発生する水素気泡の影響や，陰極基板
表面の拡散層における金属イオンの不足を補うために，ブラッシング
電析法という新たな攪拌方法を提案した．この手法を用いて作製した
Ni-W 合金と，従来の電析手法を用いて作製した Ni-W 合金についてそ
の微細組織や機械的性質におよぼす効果について比較検討した．従来
の手法を用いて作製した電析 Ni-W 合金は，試料の表面と裏面におい
て組成の不均質性や結晶子サイズの差異が確認され，また表面組織像
から試料の表面および内部に電析欠陥が多く確認された．一方，ブラ
ッシング電析法を用いて作製した Ni-W 合金では，膜厚の増加に伴う
W 含有量と結晶子サイズの不均質化を抑えることができ，また水素気
泡発生による電析欠陥の形成を大きく抑制することができた．よって
ブラッシング電析法を用いることで，電析欠陥のより少ない均質な材
料作製が可能であることが示された．従来材とブラッシング材の引張
試験結果を比較したところ，従来材では明確な降伏点が現れる前に破
断したため，塑性変形はほとんどみられなかった．ブラッシング電析
材では，最大 2,500MPa の高い引張強度を示すとともに，加工硬化を伴
った 2.9%の塑性伸びが認められた．したがって，これまで報告されて
いた電析 Ni-W 合金の脆性的な破壊挙動は，材料作製過程において電
析欠陥が合金中に形成されたことが原因の一つであることが示された．
そしてナノ結晶とアモルファスの二相組織を有する Ni-W 二相合金は，
本質的に脆い材料ではなく，加工硬化を伴った塑性変形を示すことか
ら，高強度と高延性を兼ね備える材料であることが明らかとなった．
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このことは，トレードオフの関係と考えられていた強度と延性の両立
が可能となったことに加えて，本質的に硬質材料であるナノ結晶とア
モルファス同士を組み合わせることで延性が大きく向上していること
から，従来考えられていた複合則からも外れる新たな物理現象である
ことが示された．  
第 3 章「Ni-W 合金の微細組織と機械的性質の関係」では，Ni-W 合
金における W 含有量の変化による微細組織と機械的性質の関係性に
ついてしらべるとともに，大型放射光施設 SPring-8 の放射光用いた引
張変形中の in-situ  X 線回折測定を行い，Ni-W 合金の加工硬化メカニ
ズムおよび塑性変形メカニズムについてしらべた．Ni-W 合金は，W 含
有量が 14at. %以下ではナノ結晶単相組織，14-18at. %の範囲ではナノ
結晶とアモルファスの二相組織となり，W 含有量が約 14at. %の組成が
ナノ結晶単相組織と二相組織の境界であることが示された．結晶粒径
が約 6nm のナノ結晶 Ni-W 合金における引張変形中の in-situ X 線回折
測定より，弾性変形領域では半値幅は一定となり，塑性変形領域から
半値幅の増加が認められたことから，格子欠陥の増加により加工硬化
が進行したと考えられる．結晶粒内で転位が動くために必要な転位密
度と実験的に求めた転位密度を比較したところ，実験値の方が低い転
位密度を示した．このことから，ナノ結晶 Ni-W 合金の塑性変形は粒
内転位のすべりによるものではないことが明らかとなった．ナノ結晶
とアモルファスの二相組織を有する Ni-W合金では約 2,500MPa の高い
引張強度に加え，局所変形を伴った数%の塑性伸びが認められた．引張
変形中の in-situ  X 線回折測定より，Ni-W 二相合金は均一変形中に半
値幅の減少がみられたことから，変形誘起結晶粒成長が生じているこ
とが明らかとなった．結晶粒成長は，アモルファス相とナノ結晶との
界面でアモルファスが結晶化し，原子が再配列することで生じたと考
える．Ni-W 二相合金は変形誘起結晶粒成長によってアモルファス相が
結晶化することで，ナノ結晶相の体積分率が増加する．ナノ結晶相の
体積率が増加すると流動応力が増加するため，Ni-W 二相合金は加工硬
化を伴う引張変形挙動を示したと考える．Ni-W 二相合金における塑性
変形は，変形の進行に伴って粒界として存在するアモルファス相から
部分転位がナノ結晶中に導入され，この部分転位がすべり運動するこ
とで塑性変形を生じたと考える．Ni-W 二相合金は，室温時効や低温焼
鈍により自由体積が減少し，塑性変形能が著しく低下することが明ら
かとなった．したがって，アモルファス相に含まれる自由体積が，変
形中の結晶粒成長によって生じる加工硬化，および部分転位のすべり
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運動によって生じる塑性変形に大きく寄与していることが明らかとな
った．また過去に報告されていた Ni-W 合金の脆性的な破壊挙動は，
第 2 章でも述べたように合金中に形成された電析欠陥が原因の一つで
ある考えられるが，経時変化に伴う自由体積の減少もまた脆性破壊の
原因の一つであることが示された．  
第 4 章「 In-situ XRD 測定を用いたナノ結晶 Ni 系合金における弾塑
性変形挙動の解析」では，結晶粒径が 6-270nm のナノ結晶材料につい
て，SPring-8放射光を用いた引張変形中の in-situ X線回折測定を行い，
ナノ結晶材料の変形メカニズムについて考察を行った．ARB-Ni 材
(d=270nm)，NC-Ni 材 (d=52nm)ともに転位密度はひずみの増加とともに
四段階で変化し，ステージ I は弾性変形のみが生じたステージ，ステ
ージⅡは塑性変形と弾性変形の両方が生じるステージであった．ステ
ージⅢは塑性変形のみで変形が生じたステージであることから，ステ
ージⅡは塑性変形のみで変形が生じるために必要な転位密度 ρⅡまで
転位が増加するステージである．ステージⅣでは破断に伴う除荷によ
り変形中に増加した転位が急激に減少するステージであり，結晶粒径
が小さい方ほど転位密度の減少量が大きかった．したがって，破断に
伴い転位は粒界をシンクとして消滅したと考えられる．転位密度 ρⅡは
結晶粒径の -1 乗に比例することから，結晶粒微細化による強化を表す
Hall-Petch の式は，転位強化である Bailey-Hirsch の式と同じ起源の式
である可能性が示唆された．NC-Ni 材およびナノ結晶 Ni-W 合金にお
けるひずみ速度感受性指数はおよそ 0.026-0.036 となった．この値は，
粒界すべり (m>0.3)やコブルクリープ (m=1)よって変形が生じる場合に
得られる値より 1 オーダー以上小さいことから，従来ナノ結晶材料の
変形メカニズムとして考えられていた粒界すべりは生じていないと考
えられる．結晶粒径 6-10nm のナノ結晶 Ni-W 合金では，引張変形中に
不均質ひずみの増加がみられたが，不均質ひずみの増加量は完全転位
で変形が進行すると考えられる理論値より低く見積もられたため，
NC-Ni 材のように完全転位により変形が進行しているのではなく，よ
り不均質ひずみの発生が小さくなる格子欠陥により変形が進行してい
ることが示唆された．ナノ結晶 Ni-W 合金の積層欠陥の幅と結晶粒径
はおおよそ一致したことから， Inverse Hall-Petch の関係として知られ
る結晶粒径範囲では，積層欠陥エネルギーが低い場合，部分転位のす
べりによって変形が生じると示唆された．  
第 5 章「Ni-W 合金の第三元素添加による微細組織および機械的性質
への影響」では，第 3 章において報告されたナノ結晶とアモルファス
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の二相組織を有する Ni-W 二相合金における機械的性質の経時変化を
改善することを目的として，Ni-W 合金に第三元素を添加した三元系
Ni-W-X(X=Co, Mo, B)合金を作製し，第三元素添加による微細組織およ
び機械的性質への影響をしらべた . Ni-W-Co, Ni-W-Mo 合金では，同程
度の W を含有した二元系 Ni-W 合金よりも結晶子サイズが減少したこ
とから，Co および Mo の元素添加はアモルファス相へ寄与したと考え
られる．一方で，Ni-W-B 合金においては，元素添加により結晶子サイ
ズは増加したため，アモルファス相ではなく，ナノ結晶相に侵入した
と予想される．引張試験の結果，三元系 Ni-W-X 合金 (X=B, Co, Mo)は
いずれも 2,500MPa 程度の高い引張強度に加え，数%の塑性伸びを示し
たことから，Ni-W 合金で確認された高強度・高延性を維持することが
できた．しかしながら，いずれの三元系合金においても室温下におい
て機械的性質の経時変化が確認されたが，Ni-W-Co および Ni-W-Mo 合
金では，経時変化による塑性伸びの減少を抑えることができる傾向に
あった．したがって，第三元素の添加は，経時変化の抑制に有効であ
ることが明らかとなった．  
以上のように，本論文はナノ結晶とアモルファスの二相組織を有し
た Ni-W 合金，シングルナノメートルサイズのナノ結晶単相組織を有
した Ni-W 合金，50-270nm の結晶粒を有した Ni 材について放射光を
用いた引張変形中の in-situ X 線回折測定を行い，詳細な解析を行うこ
とで，ナノ結晶材料の変形メカニズムについて数々の重要な知見を見
出すことができた．特に，ナノ結晶とアモルファスの二相材において
は，引張変形中の変形誘起結晶粒成長によって高強度と高延性を両立
させることができるという新たな理論を確立することができた．今後
の構造用金属材料開発において，これを指導原理とした新たな材料開
発が進められることが期待される．また電解析出法を用いてナノ結晶
材料を作製し評価する上での問題点や， in-situ 測定を行うことの重要
性についても指し示すことができたといえる．よって本論文は，今後
のナノ結晶材料に関する基礎的研究，新たな構造用金属材料の開発，
ナノ結晶材料の実用化に向けた研究の基礎的な指針になると考える．  
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